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1 Einleitung und Zielstellung 
 
Die permanent steigenden Anforderungen an technische Systeme erfordern angepasste 
Werkstoffe und Werkstoffsysteme mit entsprechenden Eigenschaftsprofilen. Der Begriff System 
ist dabei gleichermaßen kennzeichnend für Applikation und Material. Die wissenschaftlich 
konsequente Entwicklung dieses Anspruchs führt daher zur Kombination verschiedener 
Werkstoffe, d.h. zur Kombination der Eigenschaften, die diesen Werkstoffen innewohnen. Die 
dabei erzielte Funktionalisierung, wie auch die dadurch mögliche Miniaturisierung lässt sich 
damit zum maßgeblichen Entwicklungskriterium für Verbundhalbzeuge und -Bauteile, nämlich 
der Erhöhung der Funktionsdichte, zusammenfassen.  
Von wirtschaftlichem Interesse sind dabei grundlegend alle Kombinationspaarungen innerhalb 
und außerhalb der drei Werkstofffamilien Kunststoff, Metall und Keramik (inklusive Glas). Die 
Materialkombination innerhalb einer Werkstofffamilie gilt als naheliegend und ist vielfältig 
beherrschbar. Im Unterschied zu diesen Materialverbunden gelten für die eigentlichen 
Werkstoffverbunde signifikant einschränkende Bedingungen in Bezug auf Kompatibilität und 
technologische Darstellbarkeit. Während es für die Fertigung von Metall-Kunststoff- und 
Keramik-Kunststoff-Verbunden gut erschlossene Prozessrouten mit diversen Verfahrensvarianten 
gibt, verlangen die Metall-Keramik-Verbunde nach einem wirtschaftlich orientierten, generellen 
Ausbau entsprechender Optionen.  
Metall-Keramik-Verbunde vereinen die Duktilität der metallischen Komponente mit der hohen 
Festigkeit und Temperaturbeständigkeit keramischer Materialien. Weiterhin entstehen 
Eigenschaftspaarungen wie magnetisch - nicht magnetisch, elektrisch bzw. thermisch leitend – 
isolierend oder auch porös – dicht. Die deutliche Dichtedifferenz zwischen metallischem und 
keramischem Werkstoff bedeutet außerdem eine wesentliche Gewichtsreduktion 
entsprechender Verbundkörper. Von wirtschaftlich besonderem Interesse sind hier zuerst 
Fertigungsverfahren, die großserientauglich, geometrisch komplex und mit einem hohen Grad 
an Automatisierung fertigen können. Dazu sollte die Prozesskette hin zum fertigen 
Verbundbauteil geschlossen (Co-shaping) und nicht wie bei herkömmlichen Fügeverfahren (z.B. 
Löten) mehrstufig sein.  
Die vorliegende Arbeit hat daher die Entwicklung des aus der Kunststofftechnik stammenden 
Mehrkomponentenspritzgussverfahrens hin zur prozesssicheren Darstellung von co-sinterfähigen 
Metall-Keramik-Verbunden zum Gegenstand. Die Anwendung des 
Mehrkomponentenspritzgießens in der Pulvertechnologie kombiniert dabei die 
Verfahrensschritte Formgebung und Fügen unter Nutzung der Positivcharakteristik 
entsprechender endkonturnah und geometrisch komplex fertigender, automatisierbarer und 
damit großserientauglicher Verfahrensoptionen.                                                                      
Dabei ist zunächst die werkstoffliche Darstellung entsprechender Verbunde durch die 
obligatorische Sinterbehandlung zur Konsolidierung beider Pulverwerkstoffe grundsätzlich 
limitiert. Daraus folgt, dass das erfolgreiche Co-Sintern von metallischer und keramischer 
Komponente die Notwendigkeit eines gemeinsamen Prozessfensters voraus setzt. 
Die besondere Herausforderung besteht dabei in der Realisierung eines belastbaren 
stoffschlüssigen Verbundes zwischen metallischer und keramischer Komponente. Dazu ist es 
notwendig ausgehend von Pulverauswahl, Feedstockherstellung und -Formgebung, 
Entbinderung und Sinterung eine durchgehende Kompatibilität zwischen keramischer und 
metallischer Komponente herzustellen.  
Die konsequente Erörterung des, aus traditioneller Sicht überwiegend empirisch geprägten 
Erfahrungsgutes, „Metall-Keramik-Verbund“ verlangt dabei nach einem wissenschaftlich 
formulierten Verständnis zugrundeliegender Kompatibilitätskriterien, welche einer quantitativen 
Darstellung zugänglich sind. Neben dem direkten Vergleich des Grades der Kompatibilität 
unterschiedlicher Metall-Keramik-Systeme soll dabei auch die Frage nach einer Optimierung 
ausgewählter Indikatoreigenschaften beantwortet werden. 
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2 Stand der Technik 
2.1 Metall-Keramische-Verbundwerkstoffe und Werkstoffverbunde 
 
Bei der Kombination von zwei oder mehreren Werkstoffen unterscheidet man zweckmäßig 
zwischen mikroskopisch heterogen und homogen erscheinenden Verbundwerkstoffen und 
Werkstoffverbunden, deren makroskopisches Erscheinungsbild die jeweils gegenteilige 
Eigenschaftsbezeichnung aufweist. Erstere zeichnen sich durch eine intrinsische 
Matrixverstärkung mit dem Ziel der Erhöhung der Festigkeit bzw. der Steifigkeit aus. In der Regel 
wird hier eingelagertes Fasermaterial von einer umschließenden, kontinuierlichen Phase, der 
sogenannten Matrix, fixiert. Werkstoffverbunde sind dagegen durch einen schichtweisen Aufbau 
und damit durch die Kombination von mindestens zwei geometrisch eindeutig definierten und 
sich gegenseitig abgrenzenden Werkstoffkomponenten gekennzeichnet. Werkstoffverbunde 
stellen damit multifunktionelle Schichtsysteme dar.  
Metallkeramische Werkstoffverbunde und Verbundwerkstoffe vereinen die Duktilität der 
metallischen Komponente mit der hohen Festigkeit und Temperaturbeständigkeit keramischer 
Materialien. Die Kombination der beiden Werkstoffe Stahl und Keramik in einem Bauteil führt 
zur Erhöhung der Funktionsdichte, und kann vor dem Hintergrund einer Miniaturisierung 
desselben betrachtet werden. Beide Aspekte stellen somit die wirtschaftliche Relevanz 
entsprechender multifunktioneller (Verbund-)Bauteile und damit deren industrielle Nachfrage, im 
Sinne eines obligatorischen Entwicklungskriteriums, grundlegend sicher. Auch vor dem 
Hintergrund steigender Rohstoffpreise und knapper werdender Ressourcen gewinnen 
Verbundwerkstoffe und Werkstoffverbunde daher immer mehr an Bedeutung. Stofflich 
bedingte technische Innovationen werden heute nicht mehr von einzelnen Werkstoffen oder 
Werkstoffklassen beherrscht, sondern durch gezielte Kombination und Variation von zum Teil 
gegensätzlichen (Werkstoff-) Eigenschaften maßgeschneidert. So besteht zum Beispiel generell 
ein zunehmender Bedarf an gewichtsreduzierten, verschleißbeständigen, temperatur- und 
korrosionsbeständigen Materialien. Technische Keramik in Verbindung mit Metall entspricht 
diesem Profil in hohem Maße.  
Zunächst soll jedoch die prinzipielle Darstellbarkeit von Metall-Keramik-Verbunden grundlegend 
unter zwei Gesichtspunkten, dem Werkstoffsystem und der zur Verfügung stehenden 
Fertigungstechnologie, betrachtet werden. Der Gestaltung der Grenzfläche zwischen 
metallischer und keramischer Komponente kommt dabei eine entscheidende Bedeutung zu, da 




Der Begriff Werkstoffsystem bezeichnet die Summe aller stofflich vermittelten 
Wechselwirkungen zwischen metallischem und keramischem Fügepartner. Die weitere 
Strukturierung dieses Begriffes orientiert sich dabei an stofflichen und technologischen 
Randbedingungen, die die Qualität und Quantität des Werkstoffverbundes im weitesten Sinne 
näher bezeichnen. Die wissenschaftlich konforme Darstellung des Werkstoffverbundes erfordert 
dabei die konsequente Anwendung des physikalischen Wissenskanon im Bereich der empirisch 
geprägten Ingenieurwissenschaften. Dabei ist es notwendig an dieser Stelle darauf hinzuweisen, 
dass die dabei zu konsultierende analytische Naturwissenschaft und die angewendete 
Ingenieurwissenschaft lediglich unterschiedliche Lesearten ein und der Selben Disziplin, nämlich 
der Nutzbarmachung stofflich gebundener Phänomene, sind. Auch Metall-Keramik-
Werkstoffverbunde sind ein seit den Anfängen überwiegend empirisch geprägtes Erfahrungsgut, 
da eine durchgängige grundlagenwissenschaftliche Beschreibung, der für eine reproduzierbare 
Darstellung notwendigen Randbedingungen, bisher nur teilweise vorliegt. Die Entwicklung von 
Metall-Keramik-Werkstoffverbunden ist daher grundsätzlich durch ein iteratives Vorgehen bei 
der Verknüpfung von empirischem und grundlagenwissenschaftlichem Wissen gekennzeichnet. 
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Grundvoraussetzung für das Erreichen einer allgemeinen Anhaftung zwischen metallischer und 
keramischer Komponente ist deren stoffliche Kompatibilität bei der Herstellungs- und 
Anwendungstemperatur. Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass dies für natürliche (Bild 
1) und technische „Verbundsysteme“ (Bild 2) gleichermaßen gilt. Während bei dem 
mineralogischen Beispielsystem in Bild 1 der Begriff Herstellungstemperatur (-Bedingungen) mit 
dem ungleich diffuseren Begriff der Entstehungstemperatur (-Bedingungen) ersetzt werden 
muss, sind die Mechanismen, die zum Verbund führen generell die selben. Werden diese unter 
der Maßgabe der stofflichen Kompatibilität auf ein technisches System angewendet erschließt 
man damit Technologie und Werkstoff, die das Prädikat Schlüsselfunktion tragen (Bild 2).       
 
 
Bild 1– natürliche mineralogische Stufe Nickeleisenerz-
Quarz-Porphyrgestein (Wismut Schacht 382) und 





Bild 2– technisch nutzbarer Metall-Keramik-
Werkstoffverbund mit magnetischen Eigenschaften 
(Fraunhofer IKTS) 
 
Die Literatur sieht zunächst eine Untergliederung in mechanisch und chemisch vermittelte 
Verbindungstechniken vor [Henn-88]. Dabei ist es i.d.R. üblich, dass sich chemische und 
mechanische Adhäsionsmechanismen überlagern oder ergänzen. Rein mechanische 
Verbindungen sind technisch deshalb von Bedeutung, weil man eine stoffliche Bindung 
zwischen Metall und Keramik nicht in jedem Fall realisieren kann. Dazu ist es notwendig, die 
überwiegend ionischen und kovalenten Bindungsverhältnisse der Keramik geeignet an den 
durch freie Valenzelektronen gekennzeichneten metallischen Fügepartner anzubinden. Die 
Mechanismen zur Verbindungsbildung können dabei in chemische Reaktionen mit 
Stoffaustausch und physikalische Reaktionen ohne chemische Umsätze unterschieden werden.  
Triebkraft für chemische Reaktionen zwischen Keramik und Metall ist letztendlich die definierte 
elektrochemische Wertigkeit der keramischen Komponente gegenüber dem elementar 
vorliegenden Metall mit der elektrochemischen Wertigkeit 0. Grund hierfür ist das Vorliegen von 
lokalisierten Elektronen in den ionisch und kovalent ausgebildeten keramischen Mischbindungen, 
welche entsprechend nach der Bewertung der Feldstärke [Scho-77] oder der Elektronegativität 
[Paul-68] durch eine elektrochemische Wertigkeit gekennzeichnet sind. Chemische Reaktionen 
zwischen Metall und Keramik sind daher ihrem Wesen nach Red-Ox-Reaktionen, die zwischen 
einzelnen metallischen Legierungselementen und der keramischen 
„Mischverbindung“ stattfinden. Als Beispiel kann hier das weiter unten behandelte Aktivlöten 
genannt werden: Das Aktivelement Ti reduziert dabei während des Lötprozesses den 
oxidkeramischen Anteil in der Fügezone [Nich-86], [Klom-87]. Chemisch wirksame Fügeprozesse 
laufen bei erhöhten Temperaturen ab. Daher stellen die stattfindenden chemischen Umsätze 
gleichzeitig Transportreaktionen dar, die i.d.R. als Diffusions-, in seltenen Fällen auch als 
Konvektionsprozesse in einer kondensierten oder schmelzflüssigen Phase zu beobachten sind. 
Diffusionsvorgänge in Metallgittern erfordern aufgrund der hier vorhandenen  Gleichwertigkeit 
der Gitterplätze eine niedrigere Energie als in keramischen Mischphasen. Werden glas- oder 
glasartige Komponenten in den Reaktionsmechanismus mit einbezogen, gilt auch bei diesen, 
dass sie Diffusionsvorgänge aufgrund ihrer amorphen Struktur unterstützen. Diffusionsprozesse 
müssen daher i.d.R. immer ausgehend vom metallischen Fügepartner in Richtung Keramik 
stattfinden. Da zusätzlich die Fügetemperatur i.d.R. immer niedriger als der Soliduspunkt des 
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niedriger schmelzenden, metallischen Fügepartners (ausgenommen ein Lotmaterial) ist und 
damit der Energieeintrag, der für ein Eindringen diffundierender Elemente in das keramische 
Gitter benötigt würde, per se zu gering ist, müssen die oben beschriebenen Red-Ox-Reaktionen 
in der Fügezone stattfinden. Eine Ausnahme stellt hier die Gruppe der Aktivelemente bzw. 
Refraktärmetalle dar, welche aufgrund der ihnen innewohnenden Reaktivität u.U. auch in das 
keramische Gitter eindringen können.    
Der allgemein gültige thermodynamische Modelansatz [Finn-96] zur Beschreibung des 
Verbindungsmechanismus zwischen metallischem und keramischem Fügepartner sieht dabei 
eine (physikalische) Benetzungsreaktion, die die oben beschriebene chemische Reaktion einleitet, 
vor [Pask-87]. Dazu ist es erfahrungsgemäß notwendig mono- oder multimolekulare 
Zwischenschichten, welche mit der Metall- und Keramikphase im chemischen Gleichgewicht 
stehen, an der Grenzfläche zu erzeugen. Technisch geschieht dies i.d.R. durch Voroxidation der 
metallischen Grenzfläche oder durch Metallisierung der keramischen Grenzfläche. Dies kann 
auch unter Nutzung der Löslichkeit von Metalloxiden in Metallen geschehen [Brew-85]. 
Physikalisches Maß für das Fügen von metallischem und keramischem Werkstoff sind die zu 
überwindenden Oberflächenenergien der korrespondierenden Kontaktflächen. Bezieht man eine 
Flüssigphase in den Verbundbildungsmechanismus mit ein, erhält man den mit der 
Oberflächenenergie korrelierten Benetzungswinkel, der im Gegensatz zur Oberflächenenergie, 
direkt bestimmt werden kann (Bild 3). Die in Bild 4 dargestellte Energiebilanz  entwickelt im 
theoretischen Ansatz den Energiebetrag, der für das Fügen von metallischer und keramischer  
 
Bild 3 - Benetzungswinkel und Grenzflächenenergien  
  Bild 4 - theoretische Energiebilanz zum Aufspalten des 
Verbundes nach [Finn96] 
 
Komponente notwendig ist, aus dem Energiebedarf, der zum Trennen des stoffschlüssigen 
Werkstoffverbundes benötigt wird. Die Oberflächenenergien zwischen Festkörper und 
benetzender Schmelze, zwischen Schmelze und gasförmiger Umgebung sowie zwischen 
Festkörper und gasförmiger Umgebung werden dabei mit σ12, σ1G und σ2G bezeichnet. Die 
theoretischen Energiebeträge σ1G´ und σ2G´, welche für das Trennen des Werkstoffverbundes 
berücksichtigt werden müssten, summieren sich mit der Oberflächenenergie der 
Werkstoffgrenzfläche σ12 zum Gesamtenergiebedarf Wsep, der für das Separieren beider 
Komponenten notwendig ist (Gleichung 1). Analog erhält man den für das Fügen 
aufzubringenden Energiebetrag, welcher auch als Adhesionsarbeit Fad bezeichnet wird nach 
Gleichung 2. Im Gegensatz zu Gleichung 1 werden hier alle für die Verbundbildung wirksamen 
Energiebeträge erfasst, während die in Gleichung 1 postulierten Energiebeträge σ1G´ und σ2G´ 
aufgrund ihrer Überlagerung mit thermisch getriebenen Transportprozessen 
(Diffusionserscheinungen) einer absoluten Ermittlung entsprechender Beträge unzugänglich sind. 
Die Adhäsionsarbeit Fad kann damit unter Berücksichtigung der trigonometrischen Verhältnisse 
(Bild 3, Gleichung 3) und der Oberflächenenergie der benetzenden Schmelze, welche 
experimentell bestimmt werden kann, ermittelt werden (Gleichung 4).         
   Gleichung 1 
   Gleichung 2 
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   Gleichung 3 
   Gleichung 4 
 
Die Adhäsionsenergie stellt jedoch nur ein qualitatives Maß für die Haftfestigkeit des 
Werkstoffverbundes dar, da sie keine direkte Eingangsgröße in eine der technisch realisierten 
Fügeoptionen, sondern lediglich eine übergeordnete Gesamtzbilanzgröße sein kann. Weiterhin 
setzt sie definitionsgemäß die Beteiligung einer Flüssigphase am Fügeprozess voraus. Reine 
Festkörperreaktionen werden damit nicht erfasst. Von praktischer Bedeutung ist die Bestimmung 
des Benetzungswinkels bei der Entwicklung von Lotmaterialien. Zusätzlich ist dort aber auch die 
Viskosität des aufgeschmolzenen Lotes von wesentlicher Bedeutung für das Zustandekommen 
des Werkstoffverbundes. Grundsätzlich lässt sich aus dem in der Literatur hinterlegten 
Grundlagenwissen zum Fügen von Metall-Keramik-Verbunden feststellen, dass sich die 
chemischen und physikalischen Vorgänge bei der Verbundbildung durch elektrochemische und 
thermophysikalische Mechanismen beschreiben und z.T. bilanzieren lassen. Die Verbundbildung 
kann dabei unter Beteiligung einer Flüssigphase stattfinden. Festkörperreaktionen sind ebenfalls 
möglich, und können im Vakuum oder unter Beteiligung einer Gasphase stattfinden. Zusammen 
mit einem empirisch motivierten Verständnis haben sich damit namentlich Fügetechniken, wie 
das Löten, Bonden oder Schweißen zu industriell nutzbaren Verfahren entwickelt. 
 
2.2.1 Oxidkeramische Metall-Keramik-Verbunde 
 
Technische Keramiken besitzen gegenüber metallischen Werkstoffen eine höhere Härte und 
Festigkeit sowie Temperatur- und Verschleißbeständigkeit. Dabei haben sie eine geringere 
Werkstoffdichte und sind i.d.R. sehr viel preiswerter als die metallischen Rohstoffe. Typische 
Vertreter der oxidkeramischen Strukturkeramiken wie Al2O3 oder ZrO2 können damit für 
Anwendungen eingesetzt werden, die mit metallischen Werkstoffen allein nicht möglich wären. 
Al2O3 (DIN EN 60 672 C700) als technisch wichtigster oxidkeramischer Werkstoff zeichnet sich 
durch eine hohe Wärmeleitfähigkeit, hervorragendes elektrisches Isolationsvermögen sowie 
seine Hochtemperaturfestigkeit aus. Für Al2O3-Keramiken sind zunächst Optionen, welche die 
Keramikkomponente unter Einbeziehung einer aluminiumhaltigen Metallschmelze [Liu-96] 
partiell reduzieren und so zu einem keramischen Verbundwerkstoff führen, bekannt. Dazu wird 
eine keramische Vorform, welche aus SiO2, Al2O3, ZrO2, TiO2 oder MgO bestehen kann, 
vorzugsweise in einer Aluminium- oder aluminiumhaltigen Schmelze reduziert [Murt-95]. Die 
dabei stattfindenden Reaktionsmechanismen wurden am Beispiel des Systems Al-Mg-O (Bild 5) 
zur Herstellung einer Spinellphase an einer Al2O3-Preform (Bild 6) in [Newk-86] untersucht.  
 
 




Bild 6 - Reaktionsschema aus [Newk-86] 
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Ein Prozess, der unter Nutzung einer oxidierenden Gasphase geschmolzenes Aluminium bei 
Temperaturen zwischen 1000 °C und 1400 °C in ein Al-Al2O3-Komposit umwandelt ist unter 
dem Namen DIMOX (Directed Metal Oxidation) bekannt [Murt-95]. Dieses auch nach der 
gleichnamigen Firma benannte Lanxide-Verfahren findet in einem Schmelztiegel, wahlweise 
ebenfalls unter Nutzung einer keramischen Vorform statt. Die Metallschmelze infiltriert dabei 
den Formkörper, der gleichzeitig als Reaktionsbarriere dient und wird oxidiert. Der 
Reaktionsmechanismus ist dabei an die Diffusion der Metallschmelze in das bereits konsolidierte 
(d.h. oxidierte) Gefüge gebunden. Die Gefügeausbildung orientiert sich daher bevorzugt entlang 
der Fließwege der Metallschmelze (Bild 7). Aufgrund des damit verbundenen Kristallwachstums 
(Bild 8) kommt es zu teilweise inhomogenen und mit Mikrorissen durchsetzten Gefügen.   
               
 
Bild 7 - Anschliff  Reaktionszone Direct Metal Oxidation 
(DIMOX) von Al-Al2O3 Komposit nach [Murt-95] 
 
 
Bild 8 - aus der Aluminiumschmelze erwachsende 
Oxidkristalle nach [Murt-95] 
In beiden Fällen wird durch die partielle Reduktion keramischer Vorformen bzw. durch die 
partielle Oxidation der metallischen Schmelze eine Phasenumwandlung zwischen Metall und 
Keramik erzielt. Eingeleitet wird diese durch eine benetzende Flüssigphase und kann, wie beim 
DIMOX-Verfahren, durch die Anwesenheit einer Gasphase unterstützt werden. In Abhängigkeit 
der Gleichgewichtsbedingungen bildet sich dabei eine Reaktionszone zwischen metallischem 
und keramischem Partner aus. Im Gegensatz zu gefügten Metall-Keramik-Verbunden ist diese 
aufgrund der mit den chemischen Umsätzen verbundenen Diffusionsvorgänge nicht ortsfest, 
und kann während der Prozessierung vollständig durch den Vorformkörper hindurch wandern. 
Der Stoffschluss zwischen metallischer und keramischer Komponente ist bei dieser 
Verfahrensweise von untergeordneter Bedeutung. Das sich temporär ausbildende Interface stellt 
lediglich den Verlauf der Reaktionsfront im späteren Formkörper dar. Für die Konsolidierung 
eines stoffschlüssigen Metall-Keramik-Verbundes beschreibt jedoch ein entsprechendes 
Reaktionsszenario, welches auch die Option reiner Festkörperreaktionen beinhaltet, die zu 
betrachtenden phänomenologischen Aspekte hinreichend. Die sich zusätzlich aus den z.T. 
unterschiedlichen Werkstoffeigenschaften beider Partner bei Herstellungs- und 
Anwendungstemperatur ergebenden Einschränkungen (thermische Dehnung, Phasenwandlung) 
dienen dabei der näheren Beschreibung der für die Verbundpaarung zu wählenden Werkstoffe 
und Verfahrensoptionen.  
ZrO2 gilt als thermischer Isolator und ist von Metallschmelzen praktisch nicht benetzbar. Es wird 
daher als Schmelztiegelmaterial bis zu einer Temperatur von 2400 °C eingesetzt. ZrO2 gilt als 
bioinert und wird in teil- oder vollstabilisierter Modifikation als technische Keramik unter 
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anderem zu medizinischen  Implantaten (ISO 13356) verarbeitet. Es besitzt neben der sehr guten 
Verschleißbeständigkeit die Eigenschaft der Ionenleitfähigkeit. Gasdicht gelötete ZrO2-Metall-
Verbunde mit kubisch phasenstabilisiertem ZrO2 sind, aufgrund der Sauerstoffionenleitfähigkeit 
der keramischen Komponente, aktuell für die Entwicklung der Brennstoffzellentechnologie von 
besonderem Interesse [Khan-05]. Ionenleitfähige Keramiken, wie das ZrO2, können aber auch 
unter der Wirkung einer elektrischen Spannung mit Metallen verbunden werden [Frit-04].  
Technisches ZrO2-Pulver wird mit Stabilisatoren wie MgO, CaO, Y2O3 oder Yb- bzw. Ce-Oxiden 
dotiert. Dadurch wird verhindert, dass eine Phasenumwandlung beim Abkühlen des 
Sinterkörpers in Begleitung mit einer Volumenzunahme (ca. 5 – 8 %) zum Bersten des 
Formkörpers führt. Reines ZrO2 tritt innerhalb bestimmter Temperaturbereiche (Bild 9) in drei 
Kristallphasen auf. Diese können je nach Dotierungsgrad stabilisiert werden. Man unterscheidet 
dabei zwischen monoklin,  tetragonal (TZP) und kubisch phasenstabilisierten (CSZ) Zirkonoxid-
Keramiken (Bild 10). Technische ZrO2-Keramik ist i.d.R. mit 3 % bis 10 % Y2O3 teil- bzw. 
vollstabilisiert. Bei (Sinter-) Temperaturen oberhalb 1170 °C wird dabei die tetragonale Phase 
erhalten.     
 
Bild 9 – Temperaturen der Phasenwandlungen im ZrO2  
 
Kennzeichnend für ZrO2-Keramik ist deren hohe Biegebruchfestigkeit von bis zu 1200 MPa (Bild 
11 unten). In Abhängigkeit der Gefügeausbildung während der Sinterbehandlung können dabei  
die Werte für die Bruchzähigkeit zwischen ca. 4 und 10 MPa1/2 differieren (Bild 11 oben).  
 
 
Bild 10 -  Phasendiagramm ZrO2-Y2O3 nach [Scot-75] 
 
 
Bild 11 – Spezifikation mechanischer 
Eigenschaften von ZrO2-Keramik in Abhängigkeit 




ZrO2 ist ausgewählten Edelstählen im E-Modul (ca. 200-210 MPa) und im thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten (10-12 *10-6/K) sehr ähnlich. Zusätzlich gestattet es die 
Pulvertechnologie durch die Wahl entsprechender Korngrößen ein, für die Co-Sinterung beider 
Werkstoffe, passendes Prozessfenster, welches die Verbundkonsolidierung unterhalb der 
Schmelztemperatur entsprechender Stähle erlaubt, zu finden. Untersuchungen an 
pulvertechnologisch hergestellten Kompositen im jeweils Yttrium stabilisierten System ZrO2-Stahl 
316 [Zhou-04], ZrO2-Stahl 304 [Jung-99], [Jung-97] sowie ZrO2-NiCr [Zhu-01], [Zhu-96] und 
ZrO2-TRIP Stahl [Guo-03], [Zhou-03] sind in der Literatur belegt. 
Damit sind sowohl ferritische, austenitische und martensitische Stähle als potentielle Fügepartner 
oxidkeramischer Werkstoffe bezeichnet. Im Hinblick auf die Kombination einer hohen Festigkeit 
mit einer hohen Duktilität im metallischen Fügepartner sind dabei die Duplexstähle von 
besonderem Interesse. Diese bestehen im Gegensatz zu den rein ferritischen und 
martensitischen rostfreien Chromstählen bzw. den austenitischen Chrom-Nickel-Stählen aus 
einer Ferritmatrix (α-Fe) in die Austenitinseln (γ-Fe) mit Anteilen von etwa 50 Vol.-% eingelagert 
sind. Durch die Wahl von Austenit- (Ni, C, Mn, N) bzw. Ferritbildner (Cr, Mo, Si, Nb, Ti) als 
Legierungsbestandteile können entsprechende, aus duktilem Austenit und 
festigkeitssteigerndem Ferrit bestehende Stahlgefüge erhalten werden. In Bild 12 ist dazu das 
Nickeläquivalent über das Chromäquivalent für die in [Dobr-05] aus den Stählen 316L, 410L und 
430L durch Legierungsmodifikation erhaltenen Duplexvarianten aufgetragen.          
 
 
Bild 12 – Schaefflerdiagramm, durch pulvermetallurgische Variationen von Cr-, Ni-, Mo- und Cu-Gehalt aus 
austenitischen, ferritischen und martensitischen Stahlpulvern 316L, 410L und 430L erhaltene Duplexstähle (A und B – 
Basis 316L, C und D - Basis 410L, E – Basis 316L+430L) nach [Dobr-05] 
 
Der Nickelanteil entsprechender Duplexstahlvarianten ist dabei zugunsten der mechanischen 
Eigenschaften, verglichen mit dem rein austenitischer Cr-Ni-Stähle, etwa um die Hälfte reduziert. 
Um der Gefahr einer interkristallinen Korrosion vorzubeugen wird z.B. ein zusätzlicher Anteil der 
Nickelphase durch Stickstoff ersetzt. Für die Korrosionsbeständigkeit von Duplexstählen ist 
gemäß DIN EN ISO 15156 eine Wirksumme (1x%Cr + 3,3x%Mo + 20x%N) von ≥40 gefordert. 
Lediglich bei einem Molybdängehalt von  ≥1,5 % ist hier eine Wirksumme von ≥30 erlaubt. Die 
ins Nickeläquivalent eingehenden Stickstoff- und Kohlenstoffanteile unterliegen damit aus 
Gründen der elektrochemischen und mechanischen Werkstoffeigenschaften einer streng 
einzuhaltenden Stoffbilanz. Insbesondere bei pulvertechnologisch erzeugten Gefügen gilt es 
diese während der Wärmebehandlung konstant zu halten damit die 
Werkstoffzusammensetzung von Ausgangspulver und Sinterkörper die gleichen bleiben. In [Wu-
02] konnte dazu am Beispiel des nickel-martensitischen Edelstahls 17-4PH die Auswirkung des 
aus der organischen Binderphase stammenden Restkohlenstoffes auf das Sinterverhalten und die 
Werkstoff- und Gefügeeigenschaften dargestellt werden. Aus dem in Bild 13 dargestellten 
Zustandsdiagramm geht zunächst hervor, dass die Umwandlung des kubisch flächenzentrierten 
Gitters (γ-Phase) in das kubisch raumzentrierte (δ-Phase) Gitter mit steigendem Kohlenstoffanteil 
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bei jeweils höheren Temperaturen stattfindet. Der Anteil der δ-Phase im Sintergefüge kann 
daher als Indikator des Gesamtkohlenstoffanteils und den damit verbunden 
Werkstoffeigenschaften (bei bekannter Sintertemperatur) angesehen werden. Durch die Wahl 
unterschiedlicher Entbinderungstemperaturen wurden die in Bild 14 bezeichneten 
Kohlenstoffanteile von ca. 0,07 % und 0,11 %, ermittelt im Sinterkörper, erhalten.               
 
 
Bild 13 – ternäres Zustandsdiagramm für ein Fe-Cr-C 
System mit 13 % Cr  nach [Wu-02] 
 
 
Bild 14 – in Abhängigkeit der Entbinderungstemperatur 
unter H2-Atmosphäre im gesinterten Stahl 17-4PH-
Formkörper verbleibender Gesamtkohlenstoffgehalt nach 
[Wu-02] 
 
Dabei konnte nachgewiesen werden, dass der Kohlenstoffanteil und damit indirekt verbunden 
die Höhe der Entbinderungstemperatur maßgeblichen Einfluss auf das Sinterverhalten der 
Pulverpackung haben (Bild15). Wird bei dem bei 600 °C entbinderten Probekörper bereits bei 
1300 °C eine Dichte von > 98 % erreicht, kann bei der bei 450 °C entbinderten Vergleichsprobe 
diese erst bei 1360 °C erhalten werden. Der Kohlenstoffanteil korreliert damit in auffälliger 
Weise mit der Porosität des Sinterkörpers und bedingt die γ-δ-Umwandlung, welche bei 
erhöhten C-Gehalten erst bei höheren Temperaturen stattfindet. Bild 16 belegt weiterhin, dass 
Proben mit geringeren C-Gehalten eine höhere Duktilität aufweisen. Dies führt zu der 
Feststellung, dass ein erhöhter C-Gehalt zur Versprödung des Werkstoffes beiträgt indem er die 
γ-δ-Umwandlung behindert und damit indirekt die Sinteraktivität der betreffenden Pulvercharge 
herabsetzt, so dass eine erhöhte Restporosität im Sinterkörper zurück bleibt.  
 
 
Bild 15 – Zusammenhang Werkstoffdichte und 
Sintertemperatur in spritzgegossenen Stahl-17-4PH-
Formkörpern mit unterschiedlichem C-Gehalt nach [Wu-02] 
 
Bild 16 - Zusammenhang Dehnung  und Sintertemperatur 
in spritzgegossenen Stahl-17-4PH-Formkörpern mit 
unterschiedlichem C-Gehalt nach [Wu-02] 
 
Die Komplexität der Stahllegierungen bedingt, wie gezeigt werden konnte, zusätzlich zu 
betrachtende Aspekte der Werkstoff- und Gefügeausbildung, welche in der vorliegenden Arbeit 
jeweils mit Bezug zu dem keramischen Fügepartner sowie der gewählten Fertigungsoption 
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gesehen werden müssen. Dabei stellen diese nur einen von mehreren möglichen metallischen 
Fügepartnern dar. Oxidkeramische Metall-Keramik-Verbundsysteme sind in der Literatur häufig 
untersucht. Aktivlote wurden hinsichtlich der Verbundfestigkeit zwischen Al2O3 und ZrO2 mit 
ihrem metallischen Fügepartner optimiert [Nich-87]. Eine ausführliche Darstellung der 
Verbundfestigkeit in Abhängigkeit des Aktivelementanteils (Ti) im Lotmaterial ist bereits in [Elss-
90] hinterlegt. [Hans-00] beschreibt die hohe Reaktivität des Titans beim Löten von ZrO2-
Keramiken anhand der freien Bildungsenthalpie, welche für verschiedene Titanoxide als Funktion 
der Temperatur ermittelt wurde (Bild 17). Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinität reduziert dabei 
das Titan die oxidkeramische Komponente. Der Verlauf der Reaktionsfront ist dabei durch eine 
von der Temperatur abhängige Verfärbung entlang der Fügenaht gekennzeichnet (Bild 18).   
 
 
Bild 17 – freie Bildungsenthalpie verschiedener Titanoxide 
in Abhängigkeit der Temperatur nach [Hans-00] 
  
Bild 18 – Färbung der Fügezone gelöteter ZrO2-Verbunde 
unter Verwendung eines titanhaltigen Lotes (Cusil ABA) 
nach [Hans-00], die (bei unterschiedlichen Temperaturen) 
gefärbten Bereiche bezeichnen die Reaktionszone 
einzelner Elemente des Lotmaterials    
 
In Abhängigkeit der Lotzusammensetzung konnte dabei die, die Verbundfestigkeit steigernde,  
Wirkung des Titans am Beispiel gelöteter ZrO2-Biegebruchstäbe, nachgewiesen werden (Bild 19). 
An ca. 7x7 mm2 in ihrer Fügefläche messenden Biegebruchstäben wurden dabei 
Biegebruchfestigkeiten von bis zu 300 MPa ermittelt (Bild 19).  Lötverbindungen zwischen ZrO2 
und Stahl 316 wiesen dabei, aufgrund der stark differenzbehafteten thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten beider Fügepartner, mit max. 100 MPa geringere Festigkeiten als der 
reine ZrO2-Verbund, welcher Festigkeiten von bis zu 300 MPa erreichte, auf (Bild 20).  
 
 
Bild 19 – Effekt Ti-haltiger Aktivlote auf die 
Verbundfestigkeit von bei 1000 °C gelöteteten ZrO2-
Verbunden nach [Hans-00] 
 
 
Bild 20 – Verbundfestigkeit gelöteter ZrO2-ZrO2, ZrO2-
Stahl 316L und ZrO2-Ti –Verbunde nach [Hans-00] 
 
Für eine entsprechende Lötverbindung zwischen ZrO2 und Titan konnten aufgrund des einander 
ähnlichen Ausdehnungsverhaltens der beiden Werkstoffe sowie der oben beschriebenen 
Reaktionsfreudigkeit des metallischen Fügepartners hier sehr gute Verbundfestigkeiten von 
ebenfalls bis zu 300 MPa erreicht werden. Die dabei, die Verbundfestigkeit limitierende, kritische 
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Defektgröße für die miteinander kombinierten Werkstoffe hängt von der Differenz der 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten ab [Akel-92], [Jung-97]. Für Werkstoffpaarungen 
zwischen Al2O3 bzw. ZrO2 und ausgewählten metallischen Fügepartnern sind die 
entsprechenden Defektgrößen über die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten in 
den Bildern 21 bzw. 22 (gültig für Temperaturen von 900 °C bzw. 1250 °C) aufgetragen. Für 
die Kombination von Titan und Oxidkeramik (Al2O3 und ZrO2) liegt demnach die kritische 
Defektgröße bei ca. 100μm und ist für die Paarung mit Al2O3 und ZrO2 gleichermaßen durch 
eine Dehnungsdifferenz von lediglich ca. 2 ppm/K gekennzeichnet. Die in Bild 21 dargestellte 
Verbundfestigkeit ist dabei proportional zur genannten kritischen Defektgröße bzw. indirekt 
proportional zur Differenz des thermischen Dehnungskoeffizienten. Die Dehnungsdifferenz von 
bis zu 6 ppm/K zwischen ZrO2 und Edelstahl 316 (Bild 21), welche sich in einer deutlich 
geringeren zu tolerierenden kritischen Defektgröße von ca. 20 μm ausdrückt, korreliert dabei 
mit der verminderten Verbundfestigkeit in Bild 20. In [Akel-92] und [Jung-97] wird somit gezeigt, 
dass die kritische Defektgröße für metall-keramische-Werkstoffverbunde mit kleiner werdender 
Dehnungsdifferenz exponentiell ansteigt. Die damit einhergehende Erhöhung der 
Verbundfestigkeit konnte in [Hans-00]  aufgezeigt werden.                 
 
 
Bild 21 – Zusammenhang der kritischen Defektgröße im 
Interface und der Differenz der thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Al2O3 mit den bei 900 °C 
mittels Löten verbundenen metallischen und keramischen 
Fügepartnern nach [Akel-92] 
Bild 22  - Zusammenhang der kritischen Defektgröße im 
Interface und der Differenz der thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von ZrO2 mit den bei 1250 °C 
mittels Löten verbundenen metallischen und keramischen 
Fügepartnern nach [Jung-97] 
2.2.2 Nichtoxidkeramische Metall-Keramik-Verbunde 
 
Zu den Nichtoxidkeramiken zählen die Nitride und Carbide, weiterhin die Boride und Silicide. 
Si3N4 und AlN sind die beiden wichtigsten nitridkeramischen Werkstoffe. Gerade Si3N4 verfügt 
über eine bisher einzigartige Kombination ausgezeichneter Werkstoffeigenschaften. Es besitzt 
eine extrem hohe Festigkeit, ist verschleißfest und chemisch beständig. Es zeichnet sich durch 
eine sehr niedrige Wärmedehnung, eine hohe Wärmeleitfähigkeit sowie eine hohe 
Temperaturwechselbeständigkeit aus. Die Sinterung erfolgt ähnlich wie bei AlN unter Druck und 
Schutzgasatmosphäre bei Temperaturen, die weit über den Schmelztemperaturen metallischer 
Werkstoffe liegen. SiC als prominentester Vertreter der Carbidkeramiken eignet sich 
hervorragend für Bauteile, die neben hohen mechanischen und korrosiven Belastungen, 
Temperaturen von über 1400 °C ausgesetzt sind.   
Diese Keramikwerkstoffe sind aufgrund ihrer Eigenschaften interessante Fügepartner für 
metallische Werkstoffe und wurden bisher, aufgrund ihres von den metallischen Werkstoffen 
stark abweichenden Verarbeitungsfensters durch mehrstufige Verfahren, wie dem Löten, 
miteinander verbunden [Elss-90].  
Si3N4 wurde mit Molybdän durch das Zwischenlegen einer 600 μm dicken Nickelfolie verlötet 
[Brit-89]. Mikroskopische Untersuchungen des Interface ergaben dabei Anreicherungen von Si 
und SiO2 in der Fügezone [Brit-89-1]. Eine Multilayerfolie, bestehend aus einer 1 mm dicken Nb-
Schicht, welche auf beiden Seiten mit einer 10 μm dünnen Ni-Schicht abgeschlossen wurde, 
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wurde zum Verlöten zweier Si3N4-Proben  mit den Abmaßen 10x14x17 mm genutzt [Iino-88]. 
Die anschließend, durch 4-Punktbiegung ermittelte, maximale Verbundfestigkeit lag bei 290 
MPa. Ähnliche Untersuchungen sind für das System Ni-Cr zum Verlöten zweier Si3N4-Proben 
hinterlegt [Kuro-89]. Weiterhin wurde Si3N4 mit einer Fe-(26 %)Cr-Verbindung unter Nutzung 
einer 20 μm dünnen Ti-Folie verlötet [Miur-89]. Mikroskopische Untersuchungen ergaben die 
Detektion von TiN und TiNi-Verbindungen in der Fügezone, und beweisen, dass Titan als 
Aktivelement mit keramischer und metallischer Komponente während des Lötprozesses 
gleichermaßen reagiert. Unter Nutzung des heißisostatischen Pressens (HIP) wurde eine 
Verbindung zwischen drucklos gesinterten Si3N4-Probekörpern (10x10x15 mm), vermittelt durch 
eine Stahlzwischenschicht (350 μm), in einer Glaskapsel realisiert [Cour-89]. Die anschließend bei 
Raumtemperatur gemessene 4-Punktbiegebruchfestigkeit lag bei 600 MPa. Mit Erhöhung der 
Prüftemperatur auf 700 °C verringerte sich diese auf 280 MPa.  
Untersuchungen zu Lötverbindungen im System AlN-Mo-AlN wurden in [Aono-89] durchgeführt. 
Zwischen zwei AlN-Blöcken mit den Abmaßen von 20x20x20 mm wurde dazu eine 2 mm dicke 
Molybdänfolie gelegt und bei 1200 °C unter 7 MPa Anpressdruck unter Vakuum verlötet. An 
herausgearbeiteten Biegebruchstäben (2x3x30 mm) wurden Festigkeiten von 115 MPa bei 
Raumtemperatur und 83 MPa bei 800 °C gemessen. Lötverbindungen zwischen SiC und Nb sind 
in [Naka-88], [Moro-88] und [Brit-85] untersucht. Eine maximale Scherfestigkeit von 87 MPa 
konnte dabei an zylindrischen Probekörpern mit 6 mm Durchmesser erhalten werden. Die 
chemischen Reaktionen zwischen SiC und Ti-, Cr-, Fe-, und Ni-Pulvern wurden in [Choi-89] und 
[Schi-88] an kompositischen Systemen ausführlich untersucht. Aktuelle Untersuchungen zum 
Lötverbund zwischen Si3N4 und Stahl sind in [Blug-04] hinterlegt. Bekannt ist auch die 
Anwendung der Finiten Elemente Methode (FEM) zur Auslegung von Si3N4-Stahl-Verbunden 
[Suga-85-1]. In Abhängigkeit der Differenz des thermischen Dehnungsverhaltens zwischen Si3N4 
und dem jeweiligen metallischen Fügepartner konnten die in Bild 23 bezeichneten, dazu jeweils 
indirekt proportinalen, Verbundfestigkeiten erhalten werden. Unter Verwendung eines bei 
1000 °C unter Vakuum verarbeiteten Cu-Ti-Lotes wurden dabei im Verbund (direktes Löten) mit 
einer nahezu dehnungsneutralen Eisen-Nickellegeierung (Superinvar) Festigkeiten von bis zu 200 
MPa festgestellt.       
 
 
Bild 23 - Zusammenhang der kritischen Defektgröße im 
Interface und der Differenz der thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Si3N4 mit den bei 1000 °C 
mittels Löten verbundenen metallischen und keramischen 
Fügepartnern nach [Akel-92] 
 
Bild 24 - Zusammenhang der Verbundfestigkeit und der 
Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 
Si3N4 mit den bei 700 °C mittels Löten verbundenen 
metallischen und keramischen Fügepartnern nach [Akel-92] 
 
Verglichen mit einem unter identischen Bedingungen hergestellten Werkstoffverbund aus V2A-
Stahl (Stahl 304) und Si3N4, welcher durch eine Dehnungsdifferenz von ca. 14*10-6/K 
gekennzeichnet ist, weist die Kombination der genannten Eisen-Nickellegierung die doppelte  
Verbundfestigkeit auf. Erfolgte das Verlöten mit dem, zuvor mit Aluminium metallisiertem, Si3N4 
bei niedrigeren Temperaturen (700 °C), konnte im Verbund mit dem bereits genannten V2A-





Die stoffschlüssige Verbindung zwischen metallischer und keramischer Komponente bedingt die 
Ausbildung einer als Interface bezeichneten Reaktionszone zwischen beiden Fügepartnern. 
Grundlegend ist diese durch die chemische und physikalische Kompatibilität, der miteinander zu 
verbindenden Werkstoffe, limitiert, und erfordert in der unmittelbaren technologischen 
Realisierung immer eine Wärmebehandlung. Dabei kann in Abhängigkeit der für das gewählte 
Fertigungsverfahren charakteristischen Temperatur der metallische Fügepartner als Flüssig- oder 
Festphase vorliegen und mit dem i.d.R. immer als Festphase vorliegenden bzw. zu 
verarbeitenden keramischen Fügepartner verbunden werden. Untersuchungen zur Interaktion 
zwischen metallischer Flüssigphase und keramischem Substrat werden herangezogen um die 
Dispergierbarkeit keramischer Partikel in der metallischen Matrix oder die Benetzbarkeit eines 
keramischen Substrates mit der metallischen Schmelze zu quantifizieren. Bekannt sind dazu 
sogenannte Schmelzbaduntersuchungen [Anon-06], bei denen ein partiell flüssiges metallisches 
Substrat, in welches die keramischen Partikel einsinken, mittels Thermoanalyse und 
Röntgentomographie bis zur Einstellung einer Gleichgewichtslage beobachtet wird. Die Bilder 25 
bis 27 geben dazu Untersuchungsergebnisse am Beispiel des Kaltarbeitsstahls 1.2379 wieder. 
Um einen besseren Röntgenkontrast zu erzielen, wurden zu den primär zu untersuchenden 
ZrO2-, WC-Partikel zugemischt. Der Wärmeeintrag zum lokalen Aufschmelzen des 
Metallsubstrates erfolgte mittels Laserstrahlung und ist bedingt durch die Anwesenheit von 
Argon (Bild 25) bzw. Corgon S8 Atmosphäre (Bild 26). Bedingt durch die thermisch isolierende 
Eigenschaft des ZrO2 wird dabei, die Ausbildung des Schmelzbades und damit das Eindringen 
der ZrO2-Partikel in die metallische Matrix, stark eingeschränkt (Bild 27).                 
 
 
Bild 25 – Röntgen- und HDRC-
Aufnahme von mittels Laser im 
Schmelzbad des Stahls 1.2379 
dispergierten WC-Partikel unter 
Argonatmosphäre nach [Anon-06] 
 
Bild 26 - Röntgen- und HDRC-
Aufnahme von mittels Laser im 
Schmelzbad des Stahls 1.2379 
dispergierten WC-Partikel unter 
Corgon S8-Atmosphäre (Ar+8 % O2) 
nach [Anon-06] 
 
Bild 27 - Röntgen- und HDRC-
Aufnahme von mittels Laser im 
Schmelzbad des Stahls 1.2379 
dispergierten und mit WC markierten 
ZrO2-Partikel unter Argonatmosphäre 
nach [Anon-06] 
 
Eine mindere Durchdringung von ZrO2-Pulver und metallischer Flüssigphase kann hier jedoch 
auch durch eine mindere gegenseitige Benetzbarkeit beider Partner bedingt sein. Die Bilder 28 
bis 30 geben dazu Untersuchungen zwischen einem ZrO2-Substrat und verschiedenen 
metallischen Legierungen wieder. Dabei wird deutlich, dass ZrO2 von geschmolzenem Grauguss 
(0.7070) (Bild 28) wie auch von geschmolzenem Stahl (1.2379) (Bild 29), gekennzeichnet durch 
Benetzungswinkel von 137 ° bzw. 122 °, praktisch nicht benetzbar ist. Bild 30 belegt jedoch, 
dass durch Wahl geeigneter Legierungsbestandteile die Oberflächenspannung der 
Legierungsschmelze erniedrigt werden kann, so dass sich zwischen dem ZrO2-Substrat und der 
hier mit Titan dotierten Stahlschmelze (1.2379) ein Benetzungswinkel von 80 ° einstellt. Die 
Benetzbarkeit zwischen metallischem und keramischem Fügepartner kann allgemein als 
notwendige Bedingung für die Ausbildung eines stoffschlüssigen Verbundes bezeichnet werden. 
Der Benetzungswinkel als direkt messbare Größe korreliert dabei, wie oben gezeigt werden 
konnte, mit der Adhäsionsenergie und stellt daher ein qualitatives Maß für die Haftfestigkeit des 
zu betrachtenden Metall-Keramik-Verbundes dar. Chemische Reaktionen oder Interdiffusion 
zwischen metallischem und keramischem Fügepartner, welche mit der stoffschlüssigen 
Verbundbildung einhergehen, bedürfen dabei einer einleitenden gegenseitigen Benetzung 
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beider Fügepartner. Dabei muss angenommen werden, dass die durch das thermodynamische 
Gleichgewicht vermittelten Benetzungseigenschaften für  die Anwesenheit einer metallischen 
Flüssigphase (z.B. beim Löten) sowie einer metallischen Festphase (z.B. beim Co-Sintern) 
gleichermaßen für die Ausbildung des stoffschlüssigen Verbundes von Bedeutung sind.         
 
 
Bild 28 – Schmelztropfen von 
Gusseisen (0.7070) auf ZrO2-Substrat 
nach [Anon-06] 
 
Bild 29 - Schmelztropfen von Stahl 
(1.2379) auf ZrO2-Substrat nach 
[Anon-06] 
 
Bild 30 - Schmelztropfen von mit 
Titan legiertem Stahl (1.2379) auf 
ZrO2-Substrat nach [Anon-06] 
 
Ausgehend von den beschriebenen thermodynamischen Phänomenen haben sich 
Simulationsmethoden, welche ohne (ab-initio) bzw. mit experimentell ermittelten Hilfsgrößen 
das Metall-Keramik-Interface beschreiben,  etabliert. So existieren z.B. für die Systeme Niob-
Saphir [Krus-96] sowie ZrO2/Ag-Cu-Al unter Beteiligung des Aktivelements Ti [Lee-95], [Yama-
96], [Kost-00] Algorithmen zur Simulation der Adhäsionsarbeit, welche als zur Verbundfestigkeit 
korrelierte Größe betrachtet werden kann. Weiterhin wurden neue theoretische Ansätze, welche 
die Systeme Ag-Al2O3 und Pd-Ag-Al2O3 [Chat-06] in Abhängigkeit des beim Fügen 
gegenwärtigen O2-Partialdruckes [Feng-07] sowie der dabei stattfindenden Diffusion [Neur-07] 
betrachten, in den letzten Jahren entwickelt. Die Kombination von ab initio Rechnungen mit 
mikroskopisch gestützten, statistisch mechanischen Modellen ermöglichte es z.B. Vorhersagen 
zum Wachstum metallischer Filme auf oxidkeramischen Substraten zu treffen [Fuks-02].  
Da sich die rechnergestützten Methoden zur Simulation des Metall-Keramik-Interface i.d.R. 
jedoch auf die Betrachtung weniger Atomlagen beschränken, müssen die real existierenden 
Metall-Keramik-Verbunde zunächst als ein überwiegend empirisch geprägtes Erfahrungsgut 
betrachtet werden. Die eigentliche Genese des sich während der Verbundbildung ausbildenden 
Interface kann dabei als die Folge von Redoxreaktionen, welche zwischen den einzelnen 
metallischen Legierungselementen und der keramischen Mischbindung stattfinden, aufgefasst 
werden. Elektrochemische Wertigkeiten keramischer (Misch-) Verbindungen und selektive 
stoffliche Aktivitäten elementarer Metalle bezeichnen somit in ihrer Interaktion Redoxpotentiale, 
welche im Verlauf der Verbundbildung zur Änderung oder Neuerstellung der Phasenstruktur/en 
im Interface führen. Am Beispiel eines co-gesinterten Werkstoffverbundes aus Edelstahl 420 und 
ZrO2 [Dour-08] kann deren Zusammensetzung wie folgt beschrieben werden. 
 
 
Bild 31 – Interface Stahl 420 (links) und ZrO2 (rechts) aus 
[Dour-08] 
 
Bild 32 – Verteilung der Elemente Cr, Fe und Zr im 
Interface (Stahl 420 (links) und ZrO2 (rechts)) aus [Dour-08] 
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Die Gefügeaufnahme in Bild 31 zeigt ein etwa 15 μm dünnes Band zwischen beiden 
Werkstoffpartnern, welches auf Diffusions- und Stoffwandlungsvorgänge während der 
Sinterkonsolidierung hinweist. Die röntgenographische Elementanalyse in Bild 32 bestätigt das 
Vorliegen kontinuierlich ineinander übergehender Quantitäten der Elemente Cr, Fe und Zr. 
Dabei muss angenommen werden, dass die, aufgrund ihrer Sauerstoffaffinität aus der 
Stahllegierung in die Oxidkeramik diffundierenden, Elemente deren Oxide zu einem zunächst 
nicht bekannten Anteil reduziert haben. In [Dour-08] konnte dazu weiterhin gezeigt werden, 
dass bei dem in Bild 33 dargestellten Phasengleichgewicht der Systeme Zr-O-H und Cr-O-H die 
Verbindungen Cr2O3 und ZrO2 bei einem O2-Partialdruck von > 5,7*10-13 bar gemeinsam 
vorliegen können. Damit kann geschlussfolgert werden, dass durch die Wahl entsprechender 
Sinterparameter eine stoffschlüssige Verbundbildung zwischen Edelstahl und ZrO2-Keramik, 
vermittelt durch die Bildung einer Chromoxidanbindung, erreicht werden kann.      
 
Bild 33 – Gleichgewichtsdiagramm für die Systeme Cr-
O-H und Zr-O-H nach [Dour-08] 
 
Bild 34 – Gleichgewichtsdiagramm für die Systeme Ti-O-H und 
Zr-O-H nach [Teng-00] 
 
Wird Titan anstelle der Edelstahllegierung als Fügepartner in Kombination mit ZrO2 verwendet 
[Zhu-02], bilden sich während der Wärmebehandlung, welche oberhalb des Schmelzpunktes des 
Titans (bei 1700 °C) durchgeführt wurde, unter den in Bild 34 bezeichneten 
Gleichgewichtsbedingungen (pO2 > 1,59*10-23 bar) bevorzugt Titanoxide im Interface. Da diese 
Verbindungen stabiler als das ZrO2 sind, wird dieses reduziert. Röntgenographische 
Untersuchungen anhand der Gefügeaufnahmen in den Bildern 35 und 36 bestätigen einen 
durch chemische Interaktion im Bereich der Fügezone kontinuierlich ineinander übergehenden 
Gradienten bestehend aus Anteilen von Zr (Bild 35) bzw. Ti (Bild 36).      
 
 
Bild 35 – Verteilung des Elementes Zr im Interface eines Titan 
(links) ZrO2 (rechts) -Verbundes nach [Zhu-02] 
 
Bild 36 – Verteilung des Elementes Ti im Interface eines 
Titan (links) ZrO2 (rechts) -Verbundes nach [Zhu-02] 
 
Ti bildet mit Y2O3 als Dotierungsbestandteil der ZrO2-Keramik stabilere Reaktionsprodukte als mit 
ZrO2 [Zhu-02] und setzt demzufolge den Umsatz der Ti/ZrO2-Reaktionen, zu erkennen anhand 
der Y-Anreicherung im Interface in Bild 37, herab. Die hier bis zu ca. 20 μm dünne 
Reaktionszone des Interface weist dabei bedingt durch die hohe Sauerstoffaffinität des 
Aktivelements Ti ein Sauerstoffdefizit auf (Bild 38), welches sich im makroskopischen 
Verbundformkörper als Graufärbung entlang der Fügenaht bemerkbar macht [Hans-00].  
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Bild 37 – Verteilung des Elementes Y im Interface eines Titan 
(links) ZrO2 (rechts) -Verbundes nach [Zhu-02] 
 
Bild 38 – Verteilung des Elementes O im Interface eines 
Titan (links) ZrO2 (rechts) -Verbundes nach [Zhu-02] 
 
Erfolgt die Darstellung des Titan-ZrO2-Verbundes auf pulvermetallurgischem Wege bei 
Temperaturen unterhalb des Schmelzpunktes der metallischen Komponente bei 1200 °C -
1400 °C können nach [Teng-00] entgegen des, aus der oben beschriebenen Beobachtung, 
anzunehmenden Analogschlusses keine Reaktionsprodukte zwischen Ti und ZrO2 nachgewiesen 
werden. Eine Reaktionszone im Sinne eines stoffschlüssigen Verbundes kann im Gefüge nicht 
beobachtet werden. Der sich ausbildende Verbund wird daher als physikalisch bezeichnet. In 
[Teng-00] kann jedoch gezeigt werden, dass die Anwesenheit von Ti eine Phasenumwandlung 
des ursprünglich tetragonal stabilisierten ZrO2-Gitters in die monokline Modifikation bewirkt. 
Entsprechende TEM-Gefügeaufnahmen und kristallographische Röntgenbeugungsgitter beider 
ZrO2-Modifikationen sowie der alpha-Ti-Struktur in den Bildern 39 und 40 bestätigen dies. 
Kombiniert man jedoch die Ergebnisse aus [Zhu-02] und [Teng-00] kann geschlussfolgert 
werden, dass die Gitterumwandlung von tetragonaler in monokline Phase des ZrO2, welche nach 
[Teng-00] auf die Anwesenheit des Aktivelements Titan zurück geführt wird, nach [Zhu-02] 
durch dessen (gegenüber ZrO2) bevorzugte Reaktivität mit Y2O3 ausgelöst wird. Der die 
tetragonale Phase stabilisierende Anteil von Y2O3 wird dabei vom Ti reduziert, so dass die 
Phasenstabilisierung des ZrO2 (partiell) aufgehoben wird und das Gitter die dem 
Gleichgewichtszustand entsprechende monokline Struktur annimmt.     
   
 
Bild 39 – TEM Morphologie und Kristallitstruktur Komposit 
ZrO2 und Ti (a) sowie Beugungsgitter von tetragonalem ZrO2 
(b) und alpha-Ti (c) nach [Teng-00]  
 
Bild 40 – TEM Morphologie und Kristallitstruktur 
Komposit ZrO2 und Ti (a) sowie Beugungsgitter von 





Pulvertechnologisch hergestellte Metall-Keramik-Verbunde sind aus traditioneller Sicht 
metallkeramische Kompositwerkstoffe und werden als Functional Gradient Materials (kurz FGM) 
bezeichnet [Kawa-97]. FGM´s sind maßgeschneiderte Komposite und beschreiben damit eine 
Sonderklasse innerhalb dieser Werkstoffgruppe. Komposite sind Verbundwerkstoffe, welche aus 
Matrix und Füllstoff bestehen. Man unterscheidet zwischen Verbundwerkstoffen mit 
metallischer (Metal Matrix Composite MMC) und keramischer Matrix (Ceramic Matrix Composite 
CMC). Hinzu kommen die nach ISO 513 als Cermets bezeichneten Verbundwerkstoffe, in deren 
kontinuierlichen metallischen Binderphase keramische Hartstoffpartikel eingelagert sind. Das 
Matrixmaterial kann in Form von Fasern, Vliesen, Geweben, Schaum- oder Wabenkörpern 
vorliegen. Dabei wird die komplementäre Werkstoffphase während eines Infiltrationsschrittes in 
die Matrix eingebracht. Bekannt sind dazu Methoden der Infiltration durch Suspensionen oder 
Schmelzen [Engl-97], [Silv-01], [Schu-90]. Ein weiterer Zugang zur Fertigung metallkeramischer 
Komposite ist durch die Pulvertechnologie gegeben. Dabei stehen Verfahrensoptionen wie das 
Zentrifugieren [Lope-02], das Foliengießen [Corb-99] oder die Multi-Billet-Extrusion [Zhan-04-1] 
zur Darstellung entsprechender Werkstoffe zur Verfügung. Anwendungen in Pressformgebung 
[Bart-07], [Bart-07-1] sowie Spritzgießen [Bear-01] sind ebenfalls bekannt. Komposite vereinen 
die Eigenschaften beider Werkstoffpartner auf mikrostruktureller Ebene. Unter dem Aspekt der 
Matrixverstärkung werden MMC´s z.B. für Leichtbauanwendungen eingesetzt. Das 
Maßschneidern von Eigenschaftsprofilen, welche sich im Gefüge widerspiegeln, wie z.B. die 
Kombination einer guten Wärmeleitfähigkeit mit einer geringen Wärmedehnung oder die 
Duktilisierung des keramisch geprägten CMC-Werkstoffes [Yeom-08] ist dabei Aufgabe der 
Kompositentwicklung. Komposite dienen aber auch als Übergangswerkstoff beim Fügen von 
keramischen und metallischen Formkörpern [Piet-07]. Dabei ermöglicht ein kontinuierlich 
ausgebildeter Materialübergang im Gegensatz zu einem nicht gradierten Materialübergang eine 
um ein Vielfaches größere Kontaktfläche zwischen den gepaarten Werkstoffen. Folglich liegt die 
hier zu erwartende Verbundfestigkeit, Temperaturwechsel- und Thermoschockbeständigkeit 
ebenfalls deutlich höher. Darüber hinaus kann durch die gezielte Darstellung des Gradienten 
(Bild 41) eine definierte Verteilung der Pulverwerkstoffe in der Fügezone (Bild 42) erreicht 
werden. Mittels numerischer Simulation konnte dazu am Beispiel gefügter Al2O3 - Stahl H25T-
Verbunde gezeigt werden, dass sich die, während des Fügens, induzierten Spannungen in der 
Verbundzone durch das Einbringen eines gradierten Interlayers reduzieren lassen [Piet-07].   
 
Bild 41 – Darstellung verschiedener Gradiententypen nach [Piet-07] 
 
 
Bild 42 – Schema 
Fügeverbindung zwischen Al2O3 
und H25T-Stahl mittels FGM-
Interlayer nach [Piet-07] 
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Verglichen mit den direkt gefügten Verbundproben (Bild 43) verringert sich dabei der Betrag der 
Verbundeigenspannung hier um etwa die Hälfte (vergl. Bild 44). Außerdem wird durch die 
Verwendung einer gradierten Zwischenschicht, die für das Versagen kritische 
Spannungskonzentration von der Fügefläche weiter in das zwischengelegte Kompositmaterial 
verlagert, welches zudem eine höhere Festigkeit als die Fügenaht aufweist. Beides wirkt sich 
stabilisierend auf den Werkstoffverbund aus.    
 
 
Bild 43 – numerische Simulation der axialen 
Verteilung der Verbundeigenspannungen in einem 
direkt gefügten Al2O3 – Stahl H25T –Verbund nach 
[Piet-07] 
Bild 44 – numerische Simulation der axialen Verteilung der 
Verbundeigenspannungen in einem mittels gradiertem Interlayer 
gefügten Al2O3 – Stahl H25T –Verbund nach [Piet-07] 
 
Neben der bereits genannten strukturellen Stabilisierung von Werkstoffverbunden können durch 
das Maßschneidern des kompositischen Grundwerkstoffes z.B. auch funktionelle Eigenschaften 
wie die Temperatur- bzw. Wärmeleitfähigkeit [Wild-02], [Zhan-04] oder die elektrische 
Leitfähigkeit [Finn-05] beeinflusst werden. Am Beispiel einer durch Stahlpulverpartikel des Typs 
316L verstärkten ZrO2-Keramik wurde dazu in Abhängigkeit des Stahlpulveranteils die in den 
Bildern 45 und 46 näher bezeichnete Temperaturleitfähigkeit sowie die elektrische Leitfähigkeit 
bestimmt [Wild-02]. Unterhalb der α-γ-Transformationstemperatur des Eisens (800 °C) sinkt 
dabei die Temperaturleitfähigkeit des Stahl-ZrO2-Komposites mit zunehmender Temperatur 
kontinuierlich ab. Oberhalb dieser bis etwa 1000 °C kann ein deutlicher Anstieg der 
Temperaturleitfähigkeit auf etwa das Ausgangsniveau verzeichnet werden. Beim Abkühlen des 
gesinterten Kompositmaterials kommt es infolge der differenzbehafteten thermischen Dehnung 
von Stahl- und ZrO2 zur Ausbildung von Mikrorissen, die die Temperaturleitfähigkeit limitieren 
jedoch die elektrische Leitfähigkeit nicht beeinflussen. Bei Überschreiten einer kritischen 
Beladung der ZrO2-Matrix mit den untersuchten Stahl 316L-, Cr- und Fe-Partikeln von 20 Vol.-% 
können jeweils die in Bild 45 genannten elektrischen Leitfähigkeiten gemessen werden. Die 
Eigenschaftskombination von Temperaturleitfähigkeit und elektrischer Leitfähigkeit macht dieses 
Material damit interessant als Anodenmaterial für die SOFC-Brennstoffzelle [Wild-02].      
 
 
Bild 45 – Effekte der Temperaturleitfähigkeit in ZrO2 – 
Stahl 316L-Kompositen  in Abhängigkeit der 
Temperatur beim Aufheizen und Abkühlen des 
Werkstoffes nach [Wild-02] 
 
Bild 46 – elektrische Leitfähigkeit von ZrO2-Cr, ZrO2-Fe und ZrO2-




Die durch Temperatur oder Spannung induzierte Umwandlungsplastizität metallischer und 
keramischer Strukturen stellt ein exklusives Eigenschaftsmerkmal entsprechender Komposite dar. 
Grundlage hierfür ist die martensitische Umwandlung wie sie z.B. bei Co-Mn-, Fe-Mn-, Fe-Cr-Ni-
Legierungen, TRIP-Stählen (Transformation Induced Plasticity) oder ZrO2-Keramiken beobachtet 
werden kann [Schu-76], [Jahn-09], [Anez-09], [Bier-09]. Dabei wandelt sich i.d.R. mit 
unterschreiten der kritischen Transformationstemperatur die Hochtemperaturmodifikation 
diffusionslos in eine Tieftemperaturmodifikation, verbunden mit einer Volumenzunahme, um. 
Dabei entsteht ein metastabiles Gefüge, welches bei Stählen durch das Umklappen der kubisch 
flächenzentrierten, als Austenit bezeichneten, γ-Phase in die teragonal raumzentrierte α-Phase, 
dem Martensit, gebildet wird. Wird die Hochtemperaturphase bei Raumtemperatur konserviert, 
kann sie sich spannungs- oder dehnungsinduziert in Martensit umwandeln. Bei Stählen 
geschieht dies durch das Zulegieren sogenannter Austenitbildner, wie z.B. Ni, Mn oder N 
(Nickeläquivalent). Formgedächtnislegierungen, wie z.B. NiTi, CuZn oder FeNiAl verfügen 
darüber hinaus über die Möglichkeit einer reversiblen martensitischen Umwandlung. Durch die 
Eigenschaft der Volumenzunahme während der martensitischen Umwandlung kann die 
Rissausbreitung in dem mechanisch beanspruchten Werkstoff gestoppt und infolge der 
Phasenwandlung sogar ausgeheilt werden. Bekannt ist dieser Effekt ebenfalls bei ZrO2-
Keramiken. Hier wird die tetragonal phasenstabilisierte Hochtemperaturmodifikation durch 
Additive, wie z.B. Y2O3 oder MgO stabilisiert. Die bei Raumtemperatur konservierte 
Hochtemperaturmodifikation erfährt damit bei spannungs- bzw. dehnungsinduzierter Belastung 
ebenfalls eine martensitische Umwandlung, hier in die monokline Tieftemperaturphase. Ähnlich 
wie beim Stahl bedingt die damit einhergehende Gitterverzerrung die Behinderung der 
Rissausbreitung. Die infolge der Volumenzunahme entstehenden Gitterspannungen behindern 
jedoch gleichzeitig die martensitische Umwandlung selbst, so dass diese lediglich bis zum 
Schließen des durch Rissausbreitung entstandenen Volumens und damit bis zum lokalen 
Ausheilen des Gefügedefekts fortschreiten kann. Die Kombination von metastabilen 
metallischen und keramischen Gefügen in kompositischen Materialien führt unter Nutzung des 
beschriebenen Umwandlungseffektes zu hochfesten, temperaturstabilen und 
verschleißbeständigen Verbundwerkstoffen. Die Entwicklung von zähen, 
umwandlungsverstärkten Verbundwerkstoffen und Strukturen im System Mg-PSZ/TRIP-Stahl ist 
Gegenstand umfangreicher gegenwärtiger Forschung [Anez-09], [Hu-09], [Bier-09], [www-12]. 
Der Einfluss des ZrO2-Anteils in entsprechenden TRIP-Stahl-Kompositen wurde bereits in [Zhou-
03] untersucht. Die Bilder 47 und 48 geben dazu die Abhängigkeit der Materialfestigkeit und –
Härte vom keramischen Hartstoffvolumenanteil wieder. Dabei kann gezeigt werden, dass die 
Zugfestigkeit mit Erhöhung des ZrO2-Anteils von 10 Vol.-% auf 35 Vol.-% von ca. 460 MPa auf 
ca. 200 MPa abfällt. Gleichzeitig erhöht sich mit steigendem ZrO2-Anteil die Härte von ca. 180 
GPa auf Werte von mehr als 500 GPa (Bild 48).  
 
 
Bild 47 – Abhängigkeit der Zugfestigkeit vom ZrO2-Anteil 
eines YPSZ-TRIP-Stahl-Komposites nach [Zhou-03] 
 
 
Bild 48 - Abhängigkeit der Vickershärte vom ZrO2-Anteil 
eines YPSZ-TRIP-Stahl-Komposites nach [Zhou-03] 
 
 24
Untersuchungen zum Sinterverhalten von ZrO2-Stahl 316L-Kompositen liegen in [Zhan-04] vor.  
Drucklos gesinterte Komposite können dabei Dichtedefizite von bis zu ca. 15 % aufweisen (Bild 
49). Es kann jedoch zusätzlich gezeigt werden, dass die Druckfestigkeit bei ZrO2-Anteilen von bis 
zu 30 Vol.-% um ein Vielfaches höher als die Biegebruchfestigkeit ist und Werte von bis zu 1800 
MPa annehmen kann (Bild 50). Der Werkstoff neigt dabei unter mechanischer Beanspruchung 
zur Deformation, weißt aber kein Sprödbruchverhalten auf. 
 
 
Bild 49 – Zusammenhang von Dichte und Sinterschwindung 
im Stahl 316L-YPSZ-Komposit mit variierender 
Zusammensetzung nach [Zhan-04] 
Bild 50 - Zusammenhang von Biegebruch- und 
Druckfestigkeit im Stahl 316L-YPSZ-Komposit mit 
variierender Zusammensetzung nach [Zhan-04] 
 
In [Anez-09] wurde dazu gezeigt, dass sich ZrO2-TRIP-Stahl-Komposite unter 
Druckbeaufschlagung plastisch deformieren lassen und dabei aufgrund des oben beschriebenen 
Verstärkungseffektes Energie absorbieren. Mit 5 Vol.-% bzw. 10 Vol.-% Mg-PSZ verstärkte TRIP-
Stahl-Komposite  wiesen dabei eine Verfestigungsverformung bis zu einer Stauchung von 36 % 
bzw. 24 %, verbunden mit einer im Vergleich zum reinen TRIP-Stahl jeweils höheren 
Druckfestigkeit, auf (Bild 51). Nach Durchlaufen einer Plateauphase, gekennzeichnet durch eine 
Formänderungsfestigkeit von ca. 300 MPa, fallen anschließend die Festigkeitswerte bei einer 
Stauchung von 50 % um bis zu 40 % ab. Maß für das Energieabsorptionsvermögen 
entsprechender Komposite ist der SEA-Wert (specific energy absorption), welcher durch den 
Quotienten aus absorbierter Energie und beanspruchter Masseeinheit näher bezeichnet ist. Für 
die in Längsrichtung druckbeaufschlagten, mittels Extrusion hergestellten, wabenförmigen 
Probenkörper konnten dabei die in Bild 52 genannten Werte erreicht werden. Das 
Werkstoffverhalten entspricht damit den Anforderungen an potentielle Crash-Absorber, die 
sowohl aus porösen sowie aus dichten [Witt-08] Kompositstrukturen aufgebaut sein können 
und eine wesentliche Serienanwendung darstellen. 
 
 
Bild 51 – Druckspannung als  Funktion der Stauchung des Trip-
Stahl/Mg-PSZ-Kompositmaterials mit verschiedenen ZrO2-
Anteilen nach [Anez-09] 
 
Bild 52 – SEA (specific energy absorption) des Trip-
Stahl/Mg-PSZ-Kompostmaterials bei 20 % bzw. 50 % 




 2.3.2 Stahl-Keramik-Schichtverbunde 
 
Im Gegensatz zu den reinen Kompositen weißen metall-keramische Schichtverbunde einen 
gestuften Werkstoffübergang auf, der zur besseren strukturellen Stabilisierung oder aus 
funktionellen Gründen einen Gradienten beinhalten kann. Grundsätzlich besteht jedoch das 
Risiko, dass die flächig verbundenen Werkstoffschichten aufgrund thermischer 
Dehnungsdifferenzen unter entsprechender Beanspruchung Delaminationserscheinungen 
aufweisen können. Werden die Schichtverbunde pulvertechnologisch hergestellt, ist zusätzlich 
dem unterschiedlichen Packungs- und damit auch Sinterschwindungsverhalten der miteinander 
kombinierten Schichten Rechnung zu tragen. In [Gasi-03] konnte dazu die Auswirkung 
symmetrisch und asymmetrisch aufgebauter Schichtverbunde auf deren 
Formänderungsverhalten während der Sinterbehandlung mittels FEM-Simulation dargestellt 
werden (Bild 53). Dabei bergen asymmetrisch aufgebaute Schichtverbunde generell das Risiko 
zum Sinterverzug, welcher in Abhängigkeit der zugrundeliegenden Packungsdichten, des 
Sinterverhaltens der verwendeten Pulver sowie des thermischen Dehnungsverhaltens der 
eingesetzten Werkstoffe durch Formänderungen mit linearen Maßabweichungen von bis zu 
25% gekennzeichnet sein kann (Bild 53). Symmetrisch aufgebaute Schichtverbunde stabilisieren 
sich während der Sinterbehandlung selbst und weißen entsprechend geringe 
Verzugserscheinungen auf. Am Beispiel eines gestuften Schichtverbundes aus Stahl 316L und 
ZrO2 können in [Zhou-01] die tatsächlichen Auswirkungen auf die Formstabilität des frei 
sinternden Verbundes gezeigt werden (Bild 54). Auch hier handelt es sich um einen 
asymmetrischen Schichtverbund bestehend aus sieben Lagen mit gradiertem Übergang. 
Überschreitet die Gesamtschichtdicke eine kritische Größe, so behält auch der Sinterverbund die 
planparallele Ausgangsform bei.    
 
 
Bild 53 – Formänderungsverhalten asymmetrischer und symmetrischer 
Schichtverbunde während der Sinterbehandlung nach [Gasi-03] 
 
Bild 54 – Formänderung gradierter Stahl 
316L-ZrO2-Schichtverbunde mit 
unterschiedlichen Schichtdicken nach 
dem Sintern nach [Zhou-01] 
 
Interessant können entsprechend aufgebaute Stahl-Keramik-Schichtverbunde dabei aus 
zweierlei Gründen sein. Der modulare Aufbau des funktionellen Halbzeuges kann dabei mittels, 
technologisch vorteilhaft zu beherrschenden, Schichtauftrag realisiert sowie das 
Eigenschaftsprofil des Verbundes durch gezielte Variation der Zusammensetzung jeder einzelnen 
Schicht, maßgeschneidert werden. In [Zhan-04-1] wurde dazu eine mittels Multi-Billet-Extrusion 
hergestellte Rohrstruktur zur Anwendung als Wärmetauscher untersucht (Bild 55). Zwischen 
metallischer und keramischer Deckschicht wurden dabei die in Bild 56 spezifizierten, 
unterschiedlich dicken, Zwischenschichten, bestehend jeweils aus Stahl 316L und ZrO2 
eingebracht. Die Verbundstruktur konnte verzugsfrei gesintert werden und wies eine 
delaminationsfreie Gefügestruktur auf. Metall-Keramik-Schichtverbunde können auch vorteilhaft 
durch das Verbundpressen hergestellt werden. In [Toki-99] wurde dazu ein aus 11 




Bild 55 – Beispiel Anwendung gradierter Schichtverbund 
(ZrO2-Stahl 316L) nach [Zhan-04-1] Bild 56 – Zusammensetzung der einzelnen Schichten im 
Stahl 316L-ZrO2-Schichtverbund nach [Zhan-04-1] 
 
Unter Verwendung der uniaxial mit Druckbeaufschlagung verdichtenden SPS-Sintertechnologie 
konnten dabei dichte und verzugsfreie Gefügestrukturen und Formkörper erhalten werden. 
Anzahl und Aufbau der miteinander kombinierten Schichten hängen also stark vom jeweiligen 
Anwendungsfall ab und  werden maßgeblich aus Gründen der Spannungsrelaxation zwischen 
die zu fügenden metallischen und keramischen Werkstoffe eingebracht.  
Zur Bewertung von ZrO2-Edelstahl-Schichtverbunden ohne gradierte Zwischenschicht wurde ein 
experimentell gestützter Ansatz mit Hilfe der Finiten Elemente Methode in [Dour-08] und [Dour-
09] nachvollzogen. Die dazu genutzten Eingangsgrößen sind in den Bildern 57 und 58 jeweils 
für die Systeme ZrO2-Stahl 430, ZrO2-Stahl 420 und ZrO2-Stahl 316L wiedergegeben. Die 
Sinterung der Schichtverbunde erfolgte drucklos.  
 
 
Bild 57 – zur FEM-Modelierung von ZrO2-Stahl 430-Schichtverbunden genutzte Materialeigenschaften nach [Dour-09]  
 
 
Bild 58 - zur FEM-Modelierung von ZrO2-Stahl 316/420-Schichtverbunden genutzte Materialeigenschaften nach [Dour-08] 
 
Aufgrund des jeweils höheren Ausdehnungskoeffizienten der metallischen Fügepartner wird die 
ZrO2-Keramik dabei vorteilhafter Weise immer mit Druckspannung beaufschlagt (Bild 59 und 60).  
Die maximalen Spannungen in den beiden Stahl 430-ZrO2 und Stahl 420-ZrO2-Verbunden 
übersteigen dabei Werte von 100 MPa nicht (Bild 59 und 60), was durch die verhältnismäßig 
geringen thermischen Dehnungsdifferenzen im betrachteten Temperaturbereich (RT - 1000 °C) 
begründet werden kann. Aufgrund der um mit bis zu einem Differenzbetrag von 10*10-6/K 
gekennzeichneten thermischen Dehnung zwischen ZrO2 und Stahl 316L (Bild 60) erhöht sich der 
hier ermittelte Spannungsbetrag in unmittelbarer Nähe des Interface auf bis zu 450 MPa. Die 
sich damit aus den Verbundeigenspannungen ergebenden Spannungsdifferenzen im Interface 
betragen für die Werkstoffpaarungen Stahl 430 – ZrO2 und Stahl 420 – ZrO2 ca. 200 MPa sowie 
ca. 650 MPa für die Paarung Stahl 316L – ZrO2. Die oben vorgestellten Schichtverbunde aus 
Stahl 316L und ZrO2 mit gradierter Zwischenschicht belegen jedoch, dass die Darstellung eines 
intakten Verbundes unter Zuhilfenahme einer spannungsausgleichenden Zwischenschicht 
praktisch dennoch möglich ist.            
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Bild 59 – mittels FEM-Modellierung errechneter 




Bild 60 – mittels FEM-Modellierung errechneter 
Eigenspannungsverlauf im ZrO2-Stahl- 420 und 316L-
Interface nach [Dour-08] 
 
2.4 Konventionelle Verbindungs- und Fügetechnik 
 
Die Integration des Metall-Keramik-Verbundes in ein technisches System erfordert eine den dort 
auftretenden Beanspruchungen genügende Verbindung zwischen metallischer und keramischer 
Komponente. Grundsätzlich kann zwischen formschlüssigen, kraftschlüssigen und 
stoffschlüssigen Verbunden, die lösbar oder nicht lösbar mit einander verbunden sein können, 
unterschieden werden. Da sich die Keramik durch ihr i.d.R. spröd-elastisches Bruchverhalten 
wesentlich von den i.d.R. duktilen metallischen Fügepartnern unterscheidet, müssen bei der 
Konzipierung des Werkstoffverbundes weitestgehend die Randbedingungen für eine 
keramikgerechte Konstruktion, Fertigung und auch Anwendung beachtet werden. Diese 
Randbedingungen resultieren aus den unmittelbaren Werkstoffeigenschaften beider Partner 
sowie aus den fertigungsspezifischen Gegebenheiten. Dabei führen die folgenden 
Grundeigenschaften der keramischen Werkstoffe zu verbindlichen Gestaltungsregeln. Der 
thermische Ausdehnungskoeffizient von Keramiken ist weitestgehend niedrig im Vergleich zu 
Metallen. Daher ist bei der Auswahl der Fügepartner auf angepasste Ausdehnungskoeffizienten 
zu achten. Ggfs. kann ein Angleich unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten im 
Verbund durch eine geeignet aufgebaute Zwischenschicht mit ineinander übergehenden 
Ausdehnungskoeffizienten erreicht werden. Das linear elastische Verhalten im normalen 
Beanspruchungsbereich von Keramiken, gekennzeichnet durch den E-Modul, bedingt eine hohe 
Steifigkeit, die i.d.R. immer höher als die des metallischen Fügepartners ist. Auf den 
Werkstoffverbund wirkende Kräfte werden daher maßgeblich von der keramischen Komponente 
aufgenommen, während die metallische Komponente stärker zur plastischen Verformung neigt. 
Auch hier kann das gezielte Einbringen einer Zwischenschicht, die die Differenzen beider E-
Moduli egalisiert als vorteilhaft bezeichnet werden. Das unterkritische Risswachstum vor dem 
Übergang zur Risskatastrophe bei keramischen Werkstoffen führt zum Begriff der Sprödigkeit, 
welcher kennzeichnend für alle Keramiken gegenüber den i.d.R. duktilen Metallen ist. Daher 
muss bei der Konzipierung des Verbundes/der Verbundzone darauf geachtet werden, dass bei 
der späteren Applikation keine Spannungsspitzen oder Punktlasten auf die Keramikkomponente 
einwirken. Oberflächenfehler und Gefügeinhomogenitäten, welche bei Zug- aber auch 
Biegebeanspruchung zu lokalen Spannungsüberhöhungen und letztendlich zur Entstehung von 
Rissen in der Keramikkomponente führen können, determinieren die Art der Krafteinleitung in 
der späteren Verbundapplikation. Daher ist bei der Konzipierung des Werkstoffverbundes darauf 
zu achten, dass auf die Keramikkomponente vorwiegend flächige Druckspannungen einwirken. 
Die erläuterten werkstoffspezifischen Randbedingungen und die daraus geschlussfolgerten 
Gestaltungsregeln werden im Folgenden aus der Perspektive der für die Keramikfertigung 
obligatorischen Sinterbehandlung vervollständigt. Der keramische Rohstoff ist im Gegenteil zur 
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(Nach-) Bearbeitung gesinterter Keramik i.d.R. deutlich weniger kostenintensiv. Dabei ist 
grundsätzlich nahezu jede Geometrie in Abhängigkeit des Fertigungsverfahrens zur Darstellung 
der Keramikkomponente möglich. Daraus folgt jedoch, dass die Konzipierung des 
Werkstoffverbundes eine Nachbearbeitung minimieren bzw. ganz ausschließen können muss.  
Die Sinterbehandlung der Keramikkomponente kann unter Umständen zu 
Gefügeinhomogenitäten führen. Aus diesem Grund sind Wandstärken und Aspektverhältnisse 
des Formkörpers gesondert zu berücksichtigen. Materialanhäufungen sind zu vermeiden. 
Geometrische Übergänge und Kanten sind nach Möglichkeit abzurunden. 
2.4.1 Kraft- und Formschluss 
 
Die Literatur geht bei den kraft- und formschlüssigen Verbindungstechniken generell von 
modular aufgebauten Werkstoffverbunden, d.h. von Werkstoffverbunden bei denen mindestens 
eine Komponente in einem unabhängigen Fertigungsschritt entstanden ist und die 
Keramikkomponente als gesinterter Formkörper vorliegt, aus. Der Kraftschluss stellt die 
technologisch einfachste Verbindungstechnik zwischen Keramik und Metall dar, da hier etwaige 
Differenzen im thermischen Ausdehnungskoeffizienten oder in den E-Moduli infolge einer 
zusätzlichen mechanischen Fixierung kompensiert werden. Der Formschluss besitzt gegenüber 
dem Kraftschluss den Vorteil, dass keine weiteren Verbindungselemente zur gegenseitigen 
Fixierung beider Komponenten benötigt werden. Kraftschlüssige Verbindungen sind i.d.R. lösbar, 
formschlüssige Verbindungen i.d.R. nicht lösbar.    
2.4.2 Lösbare Verbindungen 
 
Zu den lösbaren Verbindungstechniken zählt man das Schrauben, Stecken und Klemmen. In der 
technischen Praxis versteht man darunter im Wesentlichen Verschraubungen, Welle-Nabe-
Verbindungen oder Rohrverbindungen bei denen jeweils metallische und keramische 
Komponente miteinander geeignet verbunden werden müssen. Für die Gestaltung des 
Verbundes gelten die bereits in Kapitel 2.4 erläuterten allgemeinen Regeln. Das Vorhandensein 
einer zusätzlichen Fixierungskomponente (Verschraubung) bedingt hier jedoch die 
Berücksichtigung gesonderter Gestaltungskriterien die Krafteinleitung und den Kraftdurchgang 
in bzw. durch die keramische Komponente betreffend. So muss die Krafteinleitung schonend, 
d.h. möglichst großflächig erfolgen (Bild 61). Die Wandstärke des Keramikkörpers muss dabei an 
die flächig eingeleitete Kraft angepasst werden (Bild 62). 
 
 
Bild 61 - flächige Krafteinleitung (rot Keramik, blau 
Metall) nach [www-13] 
 
 
Bild 62 - an Kraftdurchgang angepasste Wandstärke (rot 
Keramik, blau Metall) nach [www-13] 
 
Unter Umständen ist es notwendig, Steckverbindungen mit einer mechanischen Vorspannung zu 
beaufschlagen (Bild 63). Generell ist die Keramikkomponente unter Druckbeaufschlagung zu 
beanspruchen. Dies gilt insbesondere für Steck-, Klemm und Rohrverbindungen bei denen das 
Innenteil vorteilhafterweise jeweils als Keramikkomponente ausgeführt sein soll (Bild 64). 
Schädlichen Kerbwirkungen z.B. an Welle-Nabe-Verbindungen ist durch Verrundungen zu 
entgegnen (Bild 65). Lösbare Verbindungen bieten außerdem die Möglichkeit den etwaigen 
Wärmedehnungen der Verbundkomponenten auf einfache Weise zu entgegnen. So kann das 
fixierende Verbindungselement federnd gelagert werden oder aber ein Spiel zur Kompensation 




Bild 63 - Steckverbindung mit Vorspannung (rot Keramik, 




Bild 64 - Druckbeanspruchung eines keramischen 
Innenrohres (rot Keramik, blau Metall) nach [www-13] 
Die beschriebenen lösbaren, kraftschlüssigen Verbindungstechniken zwischen metallischer und 
keramischer Komponente sind in der industriellen Praxis vorrangig für Montageaufgaben, wozu 
das Befestigen von Brennerrohren, das Fixieren und Abdichten von Wärmetauschern oder das 




Bild 65 - Verrundung Kerbriss gefährdeter Bereiche einer 




Bild 66 - Kompensation unterschiedlicher 
Wärmedehnungen durch Federung und Spielpassung (rot 
Keramik, blau Metall) nach [www-13] 
  
2.4.3 Nicht lösbare Verbindungen 
 
Kraftschlüssige und nicht lösbare Verbindungen sind zunächst durch die Bezeichnung einer 
formschlüssigen Verbindung näher beschrieben [Burg-80]. I.d.R. kommt diese 
Verbindungstechnik ohne zusätzliche Fixierungselemente aus, kann jedoch durch die 
Verwendung einer dritten, polymeren Komponente unterstützt werden. Die mechanische 
Fixierung beider Werkstoffkomponenten wird dabei durch hinterschnittige Verbundstrukturen, 
welche mindestens auf einer Ebene wirksam sind, realisiert. Die Literatur kennt hier Verfahren 
wie das Einpressen oder Aufschrumpfen, das Umbördeln sowie das Eingießen und Umspritzen. 
Einpressen und Aufschrumpfen sind Verbindungstechniken, die eine Flächenpressung mit 
mehrachsigem Spannungszustand im Verbundformkörper ohne zusätzliche 
Fixierungskomponente gewährleisten. Laufbuchsen, Gleitringdichtungen oder Ventilführungen 
werden auf diese Weise hergestellt. Beim Umbördeln werden die Kantenbereiche der 
Keramikkomponente von mehreren Seiten von einer Falz des metallischen Fügepartners 
umschlossen. Beim Eingießen nutzt man die schmelzflüssige Phase des metallischen 
Fügepartners um die keramische Komponente mit der Metallschmelze zu umschließen. 
Angewendet wird dieses Verfahren hauptsächlich in Kombination mit dem Guss von Aluminium 
oder Grauguss zur Herstellung von Insitu-Piezosensorkomponenten oder beispielsweise 
Portlinern in Zylinderköpfen, keramischen Kolbenbodeneinsätzen sowie Befestigungselementen 
an Isolatoren. Aus der Kunststofftechnik ist das sogenannte Umspritzen von Metall- und 
Keramikteilen bekannt. Dabei können vorgefertigte Formteile in ein Spritzgießwerkzeug 
eingelegt und mit thermoplastischen oder duroplastischen Kunststoffen (z.B. Polyamid, 
Polyoxymethylen etc.) umspritzt werden. Der Kunststoffkomponente kommt dabei die Funktion 




2.4.4 Stoffschlüssige Verbindungen 
 
Stoffschlüssige Verbindungen sind durch eine chemische Bindung zwischen beiden 
Fügepartnern gekennzeichnet. Sie unterscheiden sich damit grundlegend von den unter 
mechanischen Zwang verbundenen kraft- oder formschlüssigen Verbindungen und sind nicht 
lösbar. Stoffschlüssige Verbindungstechniken zwischen Metall- und Keramikkomponente gehen 
in der Literatur immer von fertigen Keramik- bzw. Metallmodulen aus. Zu den technisch 
etablierten Verfahren gehören das Kleben, Kitten, Löten und Bonden sowie das Schweißen. 
Werkstoffliche Eigenschaften wie die Wärmedehnung, Elastizität oder Temperaturstabilität der 
im Verbundsystem enthaltenen Werkstoffe und Materialien bedingen hier die Kompatibilität 
sowie die Einsatzmöglichkeit von metallischen und keramischen Verbundpartnern und 
Verbundkomponenten maßgeblich. Unter Zuhilfenahme von thermoplastischen, duroplastischen 
und elastoplastischen Polymeren können Metall und Keramik miteinander verklebt werden. 
Werden dabei elastoplastische Kautschukmassen (Gummi) verwendet spricht man auch vom 
Einvulkanisieren. Unter Umständen ist dabei eine mechanische oder chemische Vorbehandlung 
der metallischen und/oder keramischen Fügefläche von Vorteil oder notwendig. 
Klebeverbindungen sind durch einen vorrangig flächigen Kontakt der beiden Fügepartner 
gekennzeichnet, was sicherstellt, dass die Krafteinleitung in die Keramikkomponente nicht durch 
Spannungsspitzen gekennzeichnet ist. Beim Kleben (Polymerisationsreaktion) treten keine oder 
lediglich geringe thermische Belastungen auf, so dass die Fügepartner dadurch nicht 
beeinträchtigt werden. Darüber hinaus sind Klebeverbindungen meist gas- und flüssigkeitsdicht 
und besitzen gute Dämpfungseigenschaften. Klebeverbindungen werden bei der Befestigung 
von Verschleißschutzplatten (Papierindustrie) oder Gleitelementen (Textilindustrie) angewendet. 
Die geringe Temperaturstabilität des Klebers schränkt jedoch die Anwendbarkeit dieser einfach 
zu handhabenden Fügetechnik stark ein. Das Kitten oder auch Zementieren ist eine 
stoffschlüssige Verbindungstechnik zwischen Metall- und Keramikkomponente, die vorrangig 
bei thermisch stark beanspruchten Bauelementen angewendet wird. Man bedient sich dazu 
einer chemisch abbindenden  Masse, welche häufig aus silikat- und oxidkeramischen 
Komponenten besteht. Im Gegensatz zum Kleben ist hier für die Verfestigung keine 
Polymerisationsreaktion notwendig. I.d.R. erfolgt der Abbindevorgang unter Nutzung wässriger 
Lösungsmittel. Das Kitten wird angewendet für das Isolieren von Thermoelementen, das 
Verschließen von Heizpatronen sowie das Eingießen von Sensoren. Beim Löten wird ein 
chemischer Verbund zwischen Metall und Keramik durch das Aufschmelzen eines flächig 
zwischengelagerten Lotes oder einer flächig zwischengelagerten Lotfolie oder durch eine in der 
flächigen Fügezone durch Diffusion entstehende Flüssigphase erzielt. Die zu fügende Metall- 
und Keramikkomponente wird beim Lötvorgang nicht geschmolzen. Lotverbindungen sind i.d.R. 
gasdicht und werden für Hochtemperaturanwendungen von bis zu 1000 °C eingesetzt. Bei 
Lötungen, deren Lote bei Temperaturen oberhalb 450 °C schmelzen, spricht man vom Hartlöten, 
bei Temperaturen kleiner 450 °C vom Weichlöten. Die in der Literatur hinterlegten Lötverfahren 
lassen sich anhand der verwendeten metallischen, keramischen oder Aktiv-Lotmaterialien 
unterscheiden. In diesem Zusammenhang stellt das vorrangig in der Elektronikindustrie 
angewendete Direct-Bonding-Verfahren einen Spezialfall unter Nutzung des Lötprinzips dar. 
Dabei wird eine schmelzflüssige Grenzflächenphase zwischen Kupfer und einem Al2O3-Substrat 
erhalten, welche nach dem Erstarren eine feste Verbindung zwischen beiden Werkstoffen 
gewährleistet. Dazu ist es notwendig die Kupferkomponente an der Grenzfläche teilweise zu 
oxidieren, so dass sich eine eutektische Cu-Cu2O-Phase bildet, welche dann während des 
Fügeprozesses aufschmilzt und zur Benetzung der Oxidkeramik führt [Burg-76], [Kese-80]. 
Wesentlich für die Auswahl eines Lotmaterials ist jedoch dessen thermischer 
Ausdehnungskoeffizient, der zu dem der zu fügenden metallischen bzw. keramischen 
Komponente passen muss. Die Verwendung metallischer Lotmaterialien, sehr häufig basierend 
auf dem Cu-Ag-System, setzt i.d.R. immer eine Metallisierung der Keramikkomponente voraus. 
Durch einem dem eigentlichen Lötverfahren vor gelagerten Fertigungsschritt wird dabei 
beispielsweise durch thermisches Spritzen oder Siebdruck eine Metallisierungsschicht auf die zu 
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fügende Keramikoberfläche aufgebracht. Bereits konsolidierte Metallschichten können dabei 
zusätzlich galvanisch verstärkt werden. Sehr häufig wird die Siebdrucktechnik in Verbindung mit 
einer Pulversuspension bestehend aus einer Mischung von Molybdän, Mangan und Silikaten zur 
Metallisierung von Keramiken eingesetzt. Dazu wird die aufgedruckte Paste bei 1400 °C unter 
Wasserstoff-Wasserdampf-Atmosphäre eingebrannt bevor das eigentliche metallische Lot 
aufgebracht und mit dem metallischen Fügepartner verlötet werden kann [Meye-65]. Das Löten 
metallisierter Keramik besitzt große Bedeutung für die Fertigung von elektrischen und 
elektronischen Bauteilen, wie z.B. Thyristor- und Diodengehäusen sowie für 
Stromdurchführungen. Keramische Lote, zu denen die Gruppe der Glaslote zählt, sind im 
Gegensatz zu den metallischen Loten nach der Erstarrung nicht duktil und weisen eine 
schlechtere Fließfähigkeit im geschmolzenen Zustand auf. Sie ermöglichen jedoch das Löten von 
Metall- und Keramikkomponente ohne vorherige Metallisierung der keramischen Fügefläche. 
Diese Lote bestehen i.d.R. aus einer Mischung von Al2O3, CaO, MnO, Y2O3 und SiO2, welche im 
geschmolzenen Zustand ähnlich einer Glasierung oder Emaile [Diet-81] metallische und 
keramische Komponente gleichermaßen gut benetzen. Lote mit hohem SiO2-Gehalt, welche 
nicht kristallin erstarren, bezeichnet man als Glaslote. Diese werden vorteilhafter weise zum 
Löten von Metall und Glas eingesetzt. Glaslote werden industriell zur Herstellung von Na-
Dampflampen aber auch zum Gasdichtfügen von Nichtoxidkeramiken, wie z.B. Si-infiltrierten 
SiC sowie vielfältig  in der Elektrotechnik und Mikroelektronik angewendet. 
Aktivlote sind metallische Lote mit grenzflächenaktiven Legierungsbestanteilen, die zur Gruppe 
der Refraktärmetalle zählen. Diese sogenannten Aktivelemente ermöglichen die Benetzung der 
keramischen Grenzfläche durch die Lotschmelze ohne vorherige Metallisierung. Zusätzlich 
besitzen diese Aktivelemente eine hohe Sauerstoffaffinität, die sich vorteilhaft auf den 
Stoffschluss zwischen Metall und z.B. Oxidkeramik auswirkt. Häufig wird Ti in Verbindung mit 
Ag, Cu und auch In als Aktivelement verwendet. Aufgrund der hohen Reaktivität des 
Aktivelements werden die Lötungen unter Vakuum oder Schutzgasatmosphäre i.d.R. bei 
Temperaturen zwischen 800 °C und 1000 °C durchgeführt [Mill-76], [Nich-86]. 
Schweißverfahren zum Fügen von Metall und Keramik werden in der Literatur in Schmelz- und 
Festkörperschweißverfahren unterschieden. Das Festkörperschweißen wiederum wird 
untergliedert in druckloses Schweißen und Pressschweißen. Das Verschweißen von Metall mit 
Keramik kann dabei durch Schutzgas, Schweißpulver oder –Pasten unterstützt werden. Beim 
Schmelzschweißen werden die Fügepartner lediglich lokal durch einen Elektronen- oder 
Laserstrahl erhitzt und angeschmolzen, so dass nach der Erstarrung eine geschlossene 
Schweißnaht entsteht. Dieses Verfahren wurde ursprünglich für Keramik-Keramik-
Werkstoffverbunde entwickelt, deren beide Keramikkomponenten vor der Sublimation eine 
Schmelze bilden [Rice-79].  Es wurde nun jedoch auch von erfolgreich mittels Laserstrahl 
verschweißten Metall-Keramikverbunden (Nb-Al2O3) berichtet [www-10]. Grundsätzlich ist 
jedoch das Schmelzschweißen von Keramik-Metall-Verbunden als kritisch einzuschätzen, da die 
starke lokale Temperaturerhöhung beim Schweißvorgang zu Thermospannungen in der 
Keramikkomponente führt, die leicht zur Rissbildung führen und generell nur dann erfolgreich 
kompensiert werden kann, wenn beide Werkstoffe im Betrag gleiche thermische 
Ausdehnungskoeffizienten besitzen. Daher ist auch anzunehmen, dass die Länge der 
Schweißnaht und damit die Größe des Werkstoffverbundes aufgrund der zu erwartenden 
Thermospannungen stark limitiert sind. Dies versucht man bei den Festkörperschweißverfahren 
zu umgehen, indem beide Fügepartner gleichmäßig durchwärmt werden und der Schmelzpunkt 
beider Partner nicht überschritten wird [Prie-80]. Zusätzlich findet der Schweißvorgang unter 
Vakuum oder Schutzgasatmosphäre statt. Beim drucklosen Schweißen ergeben sich damit u.U. 
lange Reaktionszeiten, denn man geht auch hier von einer den Stoffschluss initiierenden 
obligatorischen Festkörperreaktion [deBr-72] aus. Jedoch ist es dabei üblich, Haft vermittelnde 
(Aktiv-) Elemente wie Ti, Au, Al oder Ni vor dem Fügeprozess auf die Grenzflächen zu geben, 
um dennoch angemessene Verbundfestigkeiten zu erzielen. Beim Pressschweißen werden 
schließlich beide Fügepartner während des Festkörperschweißvorganges aufeinander gepresst, 
so dass es einen Kontakt auf atomarer Ebene an der Grenzfläche gibt, der wiederum zu 
Diffusionsvorgängen zwischen Keramik- und Metallkomponente führt [Wagn-98]. Das 
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Presschweißen wird daher auch als Diffusionsschweißen bezeichnet [Hauf-80]. Eine 
Verfahrensvariante des Pressschweißens ist das Ultraschallschweißen, bei dem die 
Schweißenergie durch hochfrequente Schwingungen erzeugt wird [Wagn-98-1]. Diese 
Verfahrensoption erlaubt es gasdichte Verbindung zu erhalten, und ist z.B. für stumpf gefügte 
Rohrverbindungen geeignet. Wird die Fügefläche jedoch zu groß, kann eine homogene 
Krafteinleitung nicht mehr gewährleistet werden und es besteht die Gefahr, dass die Keramik 
bricht. Dem wird in der Praxis durch das Zwischenlegen eines duktilen metallischen 
Verbindungselementes begegnet [Wolt-95].  
 
2.5 Pulvertechnologische Verbindungs- und Fügetechnik  
 
Die Metall-Keramik-Verbindungstechnik nutzt neben den konventionellen kraft-, form- und 
stoffschlüssigen Fügetechniken, die Gruppe der pulvertechnologischen Verfahren (Bild 67). Diese 
lassen sich in Formgebungsverfahren und Beschichtungsverfahren unterscheiden. Dabei bietet 
die Pulvertechnologie gegenüber den konventionellen Fügetechnologien, wie dem Löten oder 
dem Schweißen, zusätzlich die Möglichkeit der Formgebung. Der Formkörper muss dabei einer 
abschließenden Sinterung unterzogen werden. Pulvertechnologisch hergestellte 
Werkstoffverbunde und Verbundwerkstoffe werden daher i.d.R. aus mindestens zwei 
verschiedenen Metall- und/oder Keramikpulvern, die einer gemeinsamen Sinterung unterzogen 
werden, generiert. Ebenfalls von der Kombination gemischter Pulverfraktionen, welche die 
gleiche Basiszusammensetzung besitzen (z.B. Stahl 17-4PH und Stahl 17-4PH + Ni) wurde 
berichtet [Germ-05]. Jedoch sind dabei auch Paarungsmöglichkeiten von Pulverwerkstoff und 
bereits konsolidiertem Formkörper, welche ebenfalls einem abschließenden Sinter- bzw. 
Wärmebehandlungsprozess unterzogen werden [Wohl-04], ebenso wie die Paarung eines 
Pulverwerkstoffes mit einem bereits konsolidierten Formkörper ohne nachfolgende Sinter- oder 
Wärmebehandlung  [Sieg-95], möglich. 
 
 
Bild 67 - Verfahren zur Verbindung von Metall und Keramik 
 
Zur Darstellung von Metall-Keramik-Verbunden wurden dabei zunächst robuste Verfahren, wie 
das Pressen, genutzt. Die Formkomplexität spielte dabei zugunsten der werkstofflichen 
Entwicklung eine untergeordnete Rolle [Gasi-03], [Guo-04]. Sehr verbreitet ist in diesem 
Zusammenhang die Nutzung von Verfahren der direkten Sinterformgebung, wie dem 
heißisostatischen Pressen (HIP). Systematische Untersuchungen an Metall-Keramik-Verbunden 
sind hier am ausführlichsten dokumentiert [Mose-95]. Im Bereich der Prototypenverfahren lassen 
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sich das Lasersintern [Kim-98], [Anon-06] und das 3D-Drucken [Mott-99] als prozessfähige 
Verfahren zur Metall-Keramik-Verbundkörperherstellung recherchieren. Diese bieten gegenüber 
den an eine Prozesskette gebundenen Serienverfahren eine nahezu unbegrenzte geometrische 
Gestaltungsfreiheit sowie die Möglichkeit eine ortsaufgelöste Gradierung in den Formkörper 
einzubringen. Ebenfalls gut untersucht sind die Möglichkeiten des durch Zentrifugalkräfte 
unterstützten Schlickergießens (Bild 68) zur Darstellung gradierter Metall-Keramik-Verbunde 
[Fuku-91]. Auch hier ist man nicht an die Prozesskette der üblichen Serienverfahren gebunden, 
jedoch ist die Komplexität der darstellbaren Geometrie stark eingeschränkt und i.d.R. auf 
flächige, dünnwandige ggfs. röhrenförmige Halbzeuge festgelegt (Bild 69). 
 
 
Bild 68 - kontinuierliche Zentrifugation einer 
Suspensionsmischung nach [Fuku-91] 
 
Bild 69 – mehrlagige, mittels Zentrifugation hergestellte 
Rohrstruktur nach [Wata-01], Durchmesser 45 mm, Länge 
30 mm, Wandstärke 18 mm 
 
Das Foliengießen wurde ebenfalls zur Herstellung von schichtweise gegossenen Metall-Keramik-
Verbunden angewendet [Yeo-98]. Darüber hinaus bietet die Laminiertechnik eine praktikable 
Darstellungsmöglichkeit für dünne, großflächige Werkstoffverbunde, welche sich Modular aus 
einzeln gegossenen Folienhalbzeugen aufbauen lassen. Die Kombination von Foliengießen und 
Siebdrucken stellt eine industriell angewendete Verfahrensoption zur Fertigung von elektrischen 
Leiterbahnen auf keramischen Substraten dar [Günt-08]. Großvolumige Metall-Keramik-
Rohrverbunde wurden bisher unter Nutzung der Co-Extrusion hergestellt [Chen-03], [Chen-00]. 
Dieses Verfahren bietet ebenfalls die Möglichkeit  einen gestaffelten Gradienten als 
Zwischenschicht in den strangförmigen Formkörper einzubringen. Dünne Beschichtungen mit 
dem Ziel der Verschleißoptimierung, dem Korrosionsschutz oder der thermischen Isolation 
werden mit den Möglichkeiten des thermischen (Pulver-) Spritzens im industriellen Maßstab 
realisiert [Alif-04]. Dabei können Metall- und Keramikpulver gleichermaßen als 
Beschichtungsmaterial verwendet werden. Eine Gradierung der aufgetragenen Schicht ist 
möglich. Metallische oder keramische Beschichtungen auf atomarer Ebene sind mit den 
Chemical bzw. Physical Vapour Deposition-Verfahren (CVD/ PVD) möglich [Akbu-98]. Die nur 
einige Nanometer dünnen Schichten werden u.a. für den Verschleiß- und Korrosionsschutz 
genutzt [Soko-06]. Von mittels Mehrkomponentenpulverspritzgießen hergestellten Metall-
Metall- (Bild 70) und Keramik-Metall-Verbunden (Bild 71) wurde in [Germ-05] berichtet.  
 
 
Bild 70 – spritzgegossener Verbundformkörper bestehend 
aus Stahl 17-4PH (außen) und Stahl 17-4PH+Ni (innen) mit 
der Eigenschaftspaarung magnetisch - nicht magnetisch 
nach [Germ-05] 
 
Bild 71 - spritzgegossener Verbundformkörper bestehend 
aus Al2O3 (innen) und Edelstahl (außen) nach [Germ-05] 
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Die Eigenschaftskombination magnetisch - nicht magnetisch konnte dabei durch die 
Verwendung des nickelmartensitischen, magnetischen Edelstahls 17-4PH und einer durch 
Nickelzugabe, austenitisch Phasenstabilisierten, Stahl 17-4PH-Modifikation im co-gesinterten 
Spritzgusskörper dargestellt werden. Hier war es möglich unter Verwendung der gemeinsamen 
Legierungsbasis (17-4PH) ein über den Sintertemperaturbereich identisches Schwindungs- bzw. 
Dehnungsverhalten zu erzielen (Bild 72), welches zu dem in Bild 73 dargestellten 
stoffschlüssigen Verbund führte. Für die Kombination Al2O3 und austenitischem Edelstahl (Bild 
71) konnte jedoch kein Stoffschluss nach erfolgter Co-Sinterung nachgewiesen werden. In 
[Germ-05] wird die ungenügende Verbundfestigkeit zwischen keramischer und metallischer 
Komponente mit der nicht vorhandenen chemischen Kompatibilität, welche, anders als bei bi-
metallischen Systemen, keine oder nur eingeschränkte Diffusions- bzw. Legierungsprozesse 
während der Co-Sinterung im Interface zulässt, begründet.  
 
 
Bild 72 – Sinterschwindungsverhalten co-gesinterter 
Partikelfraktionen mit magnetischen und nicht-
magnetischen Eigenschaften nach [Germ-05] 
 
Bild 73 – geätzter Gefügeanschliff Verbundzone 
Formkörper Bild 19 nach [Germ-05], sichtbar sind die 
magnetischen und nicht magnetischen Gefügebereiche 
 
2.5.1 Co-Shaping  
 
Die zur Fertigung von Werkstoffverbunden genutzten pulvertechnologischen Optionen vereinen 
die Aspekte der Formgebung und des Fügens. Entsprechende Verfahrensvarianten können damit 
durch die Begriffe Co-Shaping und Co-Firing beschrieben werden. Während ersterer aus dem 
bereits vorhandenen Vokabular des Mehrkomponenten-Kunststoffspritzgießens entnommen ist, 
stellt das Co-Firing den nachfolgenden und für die Pulvertechnologie spezifischen 
Verfahrensschritt dar. Bei der Kunststoffformgebung erkannte man bereits sehr früh, dass an die 
prozesstechnische Option Co-Shaping die Bedingung einer stofflichen Kompatibilität der 
Verbundpartner geknüpft ist. Kann diese nicht durch eine geeignete Materialauswahl allein 
gewährleistet werden, so muss der Effekt einer allgemeinen Adhäsion gezielt initiiert werden. 
Besonderes Augenmerk legt man dabei auf die Methoden zur Gestaltung der Grenzflächen im 
Kunststoffverbund [Kühn-05], [Brun-06], zum Beispiel unter Verwendung von Laseroptionen. 
Entsprechend ist die Optimierung der Verbundfestigkeit zwischen ungleichartigen Kunststoffen 
(z.B.: Thermoplaste und Elastomere) in der Literatur hinterlegt [Mett-02]. Die beim 
Pulverspritzgießen als Binder verwendeten Polymere haben ebenfalls die Aufgabe den Verbund 
im Grünkörper zu gewährleisten, was bedeutet, dass die im Mehrkomponentenpulverspritzguss 
jeweils in Kombination miteinander verwendeten Bindersysteme ebenfalls kompatibel gestaltet 
sein müssen. Dies kann zum Beispiel durch die Verwendung von nur einem Bindersystem für 
beide Feedstockversätze geschehen. Unabhängig vom Spritzgussverfahren wurden 
Fügeoptionen für metallische und keramische Grünkörper bereits untersucht [Pote-02]. Dabei 
kamen aus der Kunststoffverbindungstechnik bekannte Schweißverfahren zum Einsatz. Die 
gefügten Grünkörper weisen jedoch eine i.d.R. plane Fügefläche, welche in ihrer praktischen 
Ausführung einer Fügenaht gleicht, auf und unterscheiden sich damit stark von den im 
Mehrkomponentenspritzguss möglichen, komplexen Fügezonengeometrien (Bild 74). Unter 
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Berücksichtigung entsprechend geometrisch gestalteter Fügezonen kann eine Hinterschnittigkeit, 
welche den potentiellen Werkstoffverbund auch mechanisch stabilisiert, im genannten 
Fertigungsprozess erhalten werden. In [Hean-03-01] wurden dazu Untersuchungen an der in 
Bild 75 dargestellten Verbundprobekörpergeometrie in ausgewählten bi-metallischen 
Kombinationspaarungen durchgeführt. Die co-gesinterten Verbund-Probekörper in Bild 76 
weisen nur z.T. optisch versinterte Werkstoffpaarungen auf, woraus geschlossen werden kann, 
dass es unabhängig von den im betrachteten Verfahren optional nutzbaren Hinterschnitt, 
Kriterien, die im Hinblick auf die Kompatibilität der miteinander kombinierten Pulverpackungen 
von übergeordneter Bedeutung sind, gibt.       
 
 








Bild 76 – gesinterte metallische 
Verbundprobekörper nach [Hean-03-1]  
Dazu ist es zunächst notwendig, die Charakteristik der miteinander im 
Verbundformgebungsprozess zu kombinierenden Keramik- und Stahlpulverpackungen näher zu 
spezifizieren. In [Cumb-87] wurden die Packungsdichten räumlich orientierter monomodaler 
Kugelpackungen, welche stellvertretend für die im Formgebungsprozess zu verarbeitenden 
Pulver betrachtet werden können, untersucht. Den dabei möglichen, innerhalb einer 
Elementarzelle unterschiedlich koordinierten Partikelpackungen wurden die in Tabelle 1 
bezeichneten, für diese jeweils charakteristischen Dichten zugeordnet. Bezogen auf real 
existierende Keramik- und Stahlpulverpackungen ist diese Packungsdichte der Gründichte des 
Formkörpers gleich zu setzten. Die sich damit als Differenz zum vollständig verdichteten 
Formkörper ergebende Porosität bezeichnet, unter der hier zutreffenden Annahme einer 
isotropen Festphasensinterung, das Volumen, um welches die Pulverpackung während der 
thermisch getriebenen Verdichtung schwindet.     
 
Tabelle 1 - Packungscharakteristik monomodaler Kugelpackungen nach [Cumb-87] 
Packung der Elementarzelle Packungsdichte / % Porosität (= 1-Packungsdichte) / % 
kubisch (primitiv) 52,4 47,6 
orthorhombisch 60,5 39,5 
tetragonal-spheroidal 69,8 30,2 
rhomboedrisch (hexagonal) 74,1 25,9 
 
In [Liu-99] konnte dazu am Beispiel von ZrO2-Pulvern die an realen Pulverpackungen 
vorherrschende Abhängigkeit der Packungsdichte von der Partikelgröße bzw. der spez. 
Partikeloberfläche dargestellt werden. Die sich in der Pulverpackung einstellende Gründichte 
wurde dabei in Abhängigkeit des mittleren Porengrößendurchmessers betrachtet. In Bild 77 
kann gezeigt werden, dass die charakteristischen Gründichten für ZrO2-Pulver mit einer 
spezifischen Oberfläche von ca. 15 m2/g bzw. ca. 7 m2/g zwischen ca. 42 Vol.-% und 47 Vol.-% 
bzw. zwischen 43 Vol.-% und 55 Vol.-% liegen. Das daraus resultierende lineare 
Schwindungsmaß ist jedoch überlagert durch die dem Grünkörper zugeordnete mittlere 
Porengröße. Bild 78 belegt, dass eine vollständige Verdichtung unterhalb einer bestimmten 
Packungsdichte auch mit Temperaturerhöhung nur eingeschränkt möglich ist. Für das 
dargestellte ZrO2-Pulver mit einer spezifischen Oberfläche von 15 m2/g bedeutet dies, dass 
lediglich die auf 47 Vol.-% vorverdichtete Partikelpackung während der Sinterung bei 1400 °C 
vollständig verdichtet werden kann (Bild 78). In [Liu-97] wird jedoch am Beispiel 
spritzgegossener ZrO2-Formkörper gezeigt, dass auch unterschiedlich dicht gepackte ZrO2-Pulver 
mit einer spezifischen Oberfläche von 7 m2/g, deren Packungsdichten zwischen 45 Vol.-% und 
60 Vol.-% liegen, bei 1500 °C vollständig verdichtet werden können (Bild 80).  
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Bild 77 -  Zusammenhang zwischen mittlerem 
Porengrößendurchmesser und Gründichte ausgewählter 
ZrO2-Pulver nach [Liu-99], spezifische Oberfläche: Pulver A 
= 7,16 m2/g,  Pulver B = 7,06 m2/g, Pulver C = 6,32 m2/g, 
Pulver D = 6,64 m2/g, Pulver E = 15,01 m2/g 
 
Bild 78 - Sinterdichte des ZrO2-Pulvers Typ E (aO = 15,01 
m2/g) nach [Liu-99] in Abhängigkeit des mittleren 
Porendurchmessers in der Pulverpackung sowie der 
Sintertemperatur 
 
Dabei kann zunächst auch hier der Einfluss des von der Gründichte abhängigen 
Porengrößendurchmessers auf das Verdichtungsverhalten während der Sinterung bestätigt 
werden (Vergl. Bild 79 und 81).     
 
 
Bild 79 – Porengrößenverteilung in entbinderten ZrO2-
Spritzgussmassen (Pulverspezifikation Ø = 0,25 μm, aO ≈ 7 
m2/g) nach [Liu-97] mit unterschiedlichen Gründichten (- - 
- 60 Vol.-%, -.-.- 55 Vol.-%, --- 50 Vol.-%, - 45 Vol.-%)  
 
 
Bild 80 - Sinterdichte eines ZrO2-Pulvers (aO ≈ 7 m2/g) nach 
[Liu-97] in Abhängigkeit der Gründichte sowie der 
Sintertemperatur (v.u. nach o. 1100 °C, 1200 °C, 1300 °C, 
1400 °C, 1500 °C) 
 
Das Anheben der Sintertemperatur auf 1500 °C erlaubt es somit die zwischen 45 Vol.-% und 60 
Vol.-% vorverdichteten Pulverpackungen nahezu vollständig zu verdichten (Bild 80) und dabei 
die in Bild 82 dargestellten linearen Schwindungsbeträge, welche zwischen ca. 18 % und 24 % 
liegen, zu reproduzieren. Damit ist bewiesen, dass eine Modifikation des Schwindungsbetrages 
unter der Maßgabe einer dennoch vollständigen Sinterverdichtung unter Verwendung der 
genannten ZrO2-Pulvertype durch die Variation der Gründichte möglich ist. Für die 
Prozessfähigkeit der in der vorliegenden Arbeit zu kombinierenden Stahl- und ZrO2-Pulver ist 
jedoch die Sintertemperatur des Werkstoffverbundes durch die Schmelztemperatur der 
metallischen Komponente limitiert. Das bedeutet, dass eine vollständige Verdichtung 
entsprechend schwindungsmodifizierter ZrO2-Feedstocks sowie die Reproduktion des linearen 
Schwindungsmaßes u.U. nicht oder nur eingeschränkt möglich ist, da eine Sintertemperatur von 
1400 °C bei den im Spritzguss bekannten Pulverstählen i.d.R. nicht überschritten werden kann. 
Zusätzlich muss festgestellt werden, dass die Packungsdichten verfügbarer monomodaler ZrO2-
Pulvertypen, welche bei 1400 °C dicht gesintert  werden können, in der Praxis Werte von 47 
Vol.-% nicht übersteigen.  
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Bild 81 - Sinterdichte eines ZrO2-Pulvers (aO ≈ 7 m2/g) nach 
[Liu-97] in Abhängigkeit des mittleren Porendurchmessers 
in der Pulverpackung sowie der Sintertemperatur (v.u. 
nach o. 1100 °C, 1200 °C, 1300 °C, 1400 °C) 
 
 
Bild 82 – an spritzgegossenen ZrO2-Probekörpern (Pulver 
aO ≈ 7m2/g) ermittelte Sinterschwindung in Abhängigkeit 
der Gründichte nach [Liu-97] 
 
Eine Schwindungsanpassung zu potentiellen Stahlpulvertypen, welche aufgrund ihrer um den 
Faktor zehn größeren Partikelgröße i.d.R. dichter gepackt sind, würde jedoch eine deutlich 
dichtere Packung des korrespondierenden ZrO2-Pulvers voraussetzten. Um dennoch dichtere 
Partikelpackungen zu erhalten, müssen die Partikelzwischenräume monomodaler Pulvertypen 
mit feineren Pulvertypen aufgefüllt werden. Die theoretischen Zusammenhänge bimodaler 
Packungen wurden dazu in [Cumb-87] am Beispiel, zu einer Kugel, idealisierter Partikel 
untersucht. Bild 83 stellt dazu die Abhängigkeit der Packungsdichte vom Mischungs- (links) und 
Durchmesserverhältnis (rechts) der bimodalen Kugelpackungen dar. Dabei kann zunächst 
festgestellt werden, dass die dichteste Packung (Zufallspackung) im monomodalen System bei 
62,5 Vol.-% liegt. Bei einem Grobanteil in der bimodalen Partikelmischung von 73 % erreicht 
die Packungsdichte ihr theoretisches Maximum von 86 Vol.-% (Bild 83 links). Zusätzlich kann 
gezeigt werden, dass sich die Packungsdichte mit steigendem Durchmesserverhältnis von großen 
zu kleinen Kugeln dem in Form des Maximums bezeichneten Grenzwert von 85 % annähert. Die 
praktisch maximal mögliche Packungsdichte wird dabei bei einem Durchmesserverhältnis von 10 
erreicht.        
        
 
Bild 83 – Darstellung der theoretischen Packungsdichte bimodaler Kugelpackungen in Abhängigkeit des Mischungs- 
(links) und des Kugeldurchmesserverhältnisses (rechts) nach [Cumb-87], (L – Large, s – small) 
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Damit konnte bisher gezeigt werden, dass die Packungsdichte an idealisierten kugelförmigen 
Partikeln in einem weiten Bereich von etwa 52 Vol.-% (kubisch primitive monomodale Packung) 
bis 85 Vol.-% (dichte bimodale Packung) modifiziert werden kann. In Bezug auf die als 
Gründichte bezeichnete Packungsdichte realer Stahl- und Keramikpulver wird damit ein 
mögliches Prozessfenster für die Schwindungsanpassung bezeichnet. Weiterhin wurde am 
Beispiel von ZrO2-Pulvern mit spezifischen Oberflächen von ca. 15 m2/g und ca. 7 m2/g belegt, 
dass unterschiedlich dicht gepackte Formgebungsmassen während der Sinterung vollständig 
verdichtet werden können. Aus den in der Literatur hinterlegten Daten kann jedoch 
geschlussfolgert werden, dass sich die Packungsdichten realer monomodaler (drucklos) 
festphasensinternder Systeme indirekt proportional zu deren Sinteraktivität verhalten. Das 
bedeutet, dass eine Erhöhung der Packungsdichte entsprechend verteilter Pulver durch die 
Verwendung gröberer Pulvertypen möglich ist, jedoch zur vollständigen Verdichtung im 
Sinterprozess damit ebenfalls höhere Temperaturen notwendig werden. Für die in der 
vorliegenden Arbeit miteinander zu kombinierenden Stahl- und Keramikpulver bedeutet damit 
deren Differenz in der Partikelgröße eine Limitation in der Darstellung des Werkstoffverbundes, 
da die Sintermetalle im Gegensatz zu den zu betrachtenden Oxidkeramiken durch ihren 
Schmelzpunkt in der maximal möglichen Sintertemperatur, stark limitiert sind. Die dazu bei 
1400 °C dicht sinternden ZrO2-Pulver konnten auf maximal 47 Vol.-% vorverdichtet werden. Die 
daraus resultierende Sinterschwindung von ca. 24 % weist eine Differenz zu den aufgrund der 
Partikelgröße mit ca. 60 Vol.-% bis 70 Vol.-% deutlich dichter gepackten Stahlpulvern von 
schätzungsweise 10 % bis 15 % auf. Werden Partikelpackungen mit unterschiedlichen 
Gründichten miteinander kombiniert, kann eine Ausbildung des Werkstoffverbundes während 
der Sinterkonsolidierung aufgrund der i.d.R. zur Delamination führenden 
Schwindungsdifferenzen, unabhängig vom gemeinsamen Sinterfenster, nicht erfolgen. Die im 
Sinne der Schwindungsanpassung notwendige Steigerung der Packungsdichte im 
oxidkeramischen System kann dabei durch das von [Cumb-87] vorgestellte bimodale 
Packungskonzept erreicht werden. Umgekehrt besteht die Notwendigkeit die Packungsdichte 
entsprechender Stahlpulverpackungen auf ein dem keramischen Fügepartner angemessenes 
Niveau zu senken. Der für das gewählte Fertigungsverfahren spezifische Prozessschritt Co-
Shaping setzt also primär den Angleich der Packungsdichte der miteinander zu kombinierenden 
Pulverwerkstoffe unter Nutzung verschiedener Packungskonzepte (z.B. bimodale Pulverpackung) 
voraus.            
2.5.2 Co-Firing  
 
Nach dem als Co-Shaping bezeichneten ersten Prozessschritt folgt die für Sinterwerkstoffe 
obligatorische und als Co-Firing bezeichnete Konsolidierung beider Fügepartner während eines 
gemeinsamen Wärmebehandlungsprozesses. Vor der eigentlichen Sinterung ist dabei eine 
ebenfalls gemeinsame Entbinderung der beiden Verbundkomponenten durchzuführen. Bekannt 
ist eine derartige Prozessführung aus der Halbleiterelektronik. Hier haben sich die Begriffe Low 
Temperature Co-Fired Ceramic (LTCC) bzw. High Temperature Co-Fired Ceramic (HTCC) bereits 
sehr früh als Bezeichnung für keramische Substrate mit metallischer Kontaktierung, welche einer 
gemeinsamen Sinterung unterzogen wurden, herausgebildet [Stet-62]. Kennzeichnend für den 
zweiten beschreibenden Prozessschritt (Co-Firing) ist, dass der im Grünkörper erzielte Verbund, 
welcher auf den Haftungsmechanismen der Binderpolymere beruht, während der 
Sinterkonsolidierung auf den Werkstoffverbund übertragen und gleichzeitig das Sintern beider 
Fügepartner gewährleistet werden muss [Miur-02]. Dazu müssen die Sinterschwindung beider 
Fügepartner [Dour-09] ebenso wie deren geometrische Gestaltung [John-03-1], ggfs. auch die 
Gestaltung deren Formteiloberflächen [Step-98], [Hans-99], geeignet berücksichtigt werden. 
Erste Untersuchungen zum Mehrkomponentenpulverspritzgießen sind für metallische 
Werkstoffpaarungen dokumentiert [Pest-97], [Germ-01-1], [Miur-02-1]. Ausgehend von 
Material- und Werkstoffkonfektionierung [Imgr-05] wurde das Sinterverhalten [Simc-06] 
metallischer Werkstoffpaarungen ausgiebig untersucht sowie die Verbunde werkstofflich 
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spezifiziert [Imgr-06]. Untersuchungen an ausgewählten Testgeometrien sind dokumentiert 
[Hean-03-1], [Suri-03]. Neben der Optimierung der Verbundeigenschaften [Imgr-07] wurde das 
Mehrkomponentenmetallpulverspritzgießen [Hart-07] erfolgreich zur Herstellung funktionaler 
Mikroteile angewendet [Finn-05], [Finn-05-1], [Rota-06], [Imgr-07-1].  
Untersuchungen zum Co-Sinterverhalten von ZrO2- und Edelstahlpulvern sind in [Dour-08] und 
[Dour-09] hinterlegt. Dazu wurden die in Bild 84 genannten Edelstahlpulver mit zwei ZrO2-
(YPSZ)-Pulverfraktionen mit Partikelgrößen von 75 nm und 150 nm nach der in Bild 85 




Bild 84 – Materialspezifikation ausgewählter Edelstahlpulver nach [Dour-08] 
 
 
Bild 85 – Sinter- und Werkstoffspezifikation (Sinterdichte) ausgewählter, bei 1350 °C gesinterter, ZrO2- und Stahlpulver 
nach [Dour-08] 
 
Aus Bild 85 geht hervor, dass die untersuchten ZrO2- und Edelstahlpulver bei der gewählten 
Sintertemperatur ein von der Sinteratmosphäre abhängiges Verdichtungsverhalten aufweisen. 
Dabei können die unter H2 reduzierend gesinterten Stahlpulver stärker als die unter Ar 
gesinterten Referenzproben verdichtet werden. Bei der feineren ZrO2-Partikelfraktion (Typ N, 75 
nm) werden dabei höhere Dichten als bei der gröberen Charge (Typ U, 150 nm) erzielt. Die aus 
den Dilatometerdaten errechneten Schwindungsdifferenzen sind in den Bildern 86 und 87 über 
das Sintertemperaturintervall aufgetragen. Die unter den gewählten Sinterbedingungen in Bild 
86 authentisch schwindenden Stahl 17-4PH- und 316L-Pulver beginnen dabei bei ca. 700 °C vor 
dem ZrO2-Pulver, welches erst bei ca. 1100 °C Sintererscheinungen aufweist, zu sintern. Die 
Schwindungsdifferenzen zwischen ZrO2- und Stahl 316L-Pulver betragen dabei, jeweils bei 
ca.1100 °C, bis zu 10 %, die zwischen ZrO2- und Stahl 17-4PH-Pulver bis zu 8 %.   
 
 
Bild 86 – Differenz der linearen Sinterschwindung 
zwischen ZrO2 (Typ N)- und Edelstahlpulver während der 
Co-Sinterung unter H2-Atmosphäre nach [Dour-08] 
 
Bild 87 – Differenz der linearen Sinterschwindung 
zwischen ZrO2(Typ N)- und Edelstahlpulver während der 
Co-Sinterung unter Ar-Atmosphäre nach [Dour-08] 
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Unter den gewählten Bedingungen nicht authentisch sinternde Stahlpulver suggerieren in den 
Bildern 86 und 87 ein bei Temperaturen von bis zu 1000 °C egalisiertes Schwindungsverhalten 
zwischen ZrO2- und Stahl-Pulver. Diese Interpretation ist jedoch für die Eigenschaft der Co-
Sinterfähigkeit beider Pulverwerkstoffe nur bedingt repräsentativ, da entweder die 
Sintertemperatur für die betreffende Stahlpulvertype (Stahl 420, Bild 86) zu niedrig oder die 
Sinteratmosphäre (für die unter Ar-Atmosphäre untersuchten Stahlpulvertypen, Bild 87) 
ungenügend ist. Diese Schlussfolgerung kann aus den in Bild 85 dargestellten Sinterdichten 
abgeleitet werden. Zusätzlich zeigen die Bilder 86 und 87, dass die, unter den gewählten 
Bedingungen nicht authentisch schwindenden Stahlpulvertypen, welche im Gegensatz zu den 
unter H2-Atmosphäre authentisch sinternden Stahl- 316L und -17-4PH-Pulvern, ein 
schwindungsneutrales Verhalten bis zu einer verzögerten Onsettemperatur von ca. 1000 °C, 
eine dennoch beträchtliche Schwindungsdifferenz bei jeweils ca. 1300 °C von bis zu 18 % (Stahl 
420), aufweisen und infolgedessen nicht ausreichend verdichtet sind (Vergl. Bild 88).   
 
 
Bild 88 – Auswertung der Sinterschwindungsdifferenzen in Betrag und Rate zwischen ZrO2- und Stahl nach [Dour-08] 
 
In [Dour-09] sind vergleichende Sinteruntersuchungen zwischen ZrO2- und Stahl 430-Pulver bei 
1350 °C unter Vakuum und Ar-Atmosphäre hinterlegt. Dabei wurde gezeigt, dass zwischen 
beiden Pulverwerkstoffen eine maximale Schwindungsdifferenz von ebenfalls je ca. 8 % 
während der Aufheizphase sowie von je ca. 5 % nach Durchlaufen der Aufheizphase, während 
der bis zu 240 min dauernden Haltezeit, besteht (Bild 89). Unter den hier gewählten 
Sinteratmosphären kann jedoch das ZrO2-Pulver nicht dicht gesintert werden. Auch nach 
Haltezeiten von bis zu 240 min konnten lediglich Dichten von 90 % (Ar-Atmosphäre) bzw. 84 % 
(Vakuum) festgestellt werden. Hingegen war es möglich, den untersuchten Pulverstahl durch die 
Erhöhung der Haltezeit auf 240 min unter beiden Atmosphären auf jeweils 96 % zu verdichten. 
An den unikalen Probekörpern wurde dabei eine lineare Schwindungsdifferenz zwischen ZrO2- 
und Stahl 430 von ca. 2,5 % gemessen (Bild 90). Aus den hier dargestellten 
Sinteruntersuchungen kann geschlussfolgert werden, dass eine vollständige Verdichtung der 
Stahlpulverkomponente, welche bei der gewählten Temperatur von ca. 1350 °C vorzugsweise 
unter reduzierender (H2-) Atmosphäre stattfindet, unter Berücksichtigung einer erhöhten 
Haltezeit auch unter Inertgas- (Ar)-Atmospähre bzw. Vakuum möglich ist. Dabei treten 
Sinterschwindungsdifferenzen von bis zu ca. 8 % auf, welche innerhalb des Sinterzyklus mit 
einem Vorzeichenwechsel versehen sein können. Aus den oben angeführten Untersuchungen 
zum Packungs- und Sinterverhalten ausgewählter ZrO2-Pulver muss jedoch festgestellt werden, 
dass lediglich Pulvertypen mit einer spezifischen Oberfläche von vorzugsweise >15 m2/g bei der 
hier betrachteten Sintertemperatur von ≤1400 °C dicht gesintert werden können. Die nach dem 
Stand der Technik darstellbaren Stahl-ZrO2-Werkstoffverbunde sind somit nach [Dour-09] durch 
eine Schwindungsdifferenz von ca. 2,5 % und Sinterdichten von 90 % für ZrO2 sowie 96 % für 
Stahl 430 gekennzeichnet.            
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Bild 89 - Differenz der linearen Sinterschwindung zwischen 
ZrO2- und Edelstahl-430-Pulver während der Co-Sinterung 




Bild 90 - Werkstoffspezifikation unter identischen 
Bedingungen gesinterter ZrO2- und Stahl-430-Pulver 
nach [Dour-09] 
 
Die gemeinsame Sinterkonsolidierung beider Pulverwerkstoffe während der Co-Sinterung ist 
unter dem in der vorliegenden Arbeit zu betrachtenden Kontext primär von der Packungsdichte 
der eingesetzten Pulver abhängig. Das sich aus der Packungsdichte ergebende Schwindungsmaß 
kann gemäß den oben gemachten Feststellungen, innerhalb der durch die verfügbaren 
Partikelgrößen bestimmten Grenzen, eingestellt werden. Das jedoch für ZrO2- und Stahlpulver 
materialspezifische Verhalten während der Sinterkonsolidierung, wurde damit in seiner 
Auswirkung auf die Verbundausbildung nicht berücksichtigt. In [Suri-03] wurden dazu zunächst 
die in den Bildern 91 bis 93 dargestellten Szenarien, welche die während der Co-Sinterung im 
Interface auftretenden Spannungsverhältnisse beschreiben, entworfen. Betrachtet werden die in 
situ-Festigkeiten der miteinander kombinierten Pulverpackungen sowie die Verbundfestigkeit im 
Interface. Diese Betrachtung geht dabei von vollständig schwindungsangepassten 
Pulverpackungen aus und beschreibt lediglich den Einfluss des materialspezifischen 
Verfestigungsverhaltens beider Partner im Sinterprozess. Das Risiko zur Delamination ist damit 
also nicht durch bestehende Schwindungsdifferenzen sondern durch die Festigkeitsdifferenz 
 
 
Bild 91 – Szenario I nach [Suri-03], 
Festigkeit des Bulkmaterials A ist kleiner 
als die Verbundfestigkeit und die 
Festigkeit des Bulkmaterials der 




Bild 92 – Szenario II nach [Suri-03], 
Festigkeit des Bulkmaterials A ist 
gleich der Verbundfestigkeit und 
der Festigkeit des Bulkmaterials 
der Komponente B, Versagen 
erfolgt im Interface 
 
 
Bild 93 – Szenario III nach [Suri-03], 
Festigkeit des Bulkmaterials A ist 
gleich der Verbundfestigkeit und 
größer als die Festigkeit des 
Bulkmaterials der Komponente B, 
Versagen erfolgt in Komponente B 
 
zwischen Bulkmaterial und Interface gegeben. Unter der Annahme, dass ein Versagen des 
Werkstoffverbundes während der Sinterbehandlung im jeweils schwächer ausgebildeten 
artgleichen oder artverschiedenen Verbund stattfindet, wurden die Rissverläufe in den Bildern 91 
bis 93 im jeweils schwächer ausgebildeten Bulkmaterial bzw. im Interface, parallel zur Fügezone 
postuliert. Die in situ-Festigkeit bezeichnet dabei die Stärke der Adhäsion, welche sich zwischen 
den Partikeln infolge der Sinterhalsbildung während der Wärmebehandlung einstellt. Nach 
Erreichen der, für die in [Germ-03] untersuchten Stähle, spezifischen Erweichungstemperatur 
nimmt diese gemäß des Festigkeitsverlaufes in Bild 94 wieder ab. Die methodische Herleitung 
der analytischen Beschreibung des Festigkeitsverlaufes während Entbinderung und Sinterung ist 




Bild 94 – Verlauf der in situ Festigkeit von Sinterstahl nach 
[Germ-05] 
 
Gleichung 5 – Gleichung zur Bestimmung der In situ 
Festigkeit nach [Suri-03] ; ρg -  Gründichte, ρS -  
Sinterdichte, NC – Koordinationszahl, k – 
Spannungskonzentrationsfaktor, σ0 – Festigkeit 
Bulkmaterial bei RT, g(T) – Beschreibung der 
Temperaturabhängigkeit der Festigkeit des Bulkmaterials, 
X/D – Quotient aus Partikel- und Sinterhalsgröße  
 
Für ausgewählte ferritische und austenitische sowie weitere Werkzeugstähle (Bild 95) wurde 
damit der temperaturabhängige Verlauf der in situ-Festigkeit über das Sinterintervall bestimmt. 
Angewendet auf reelle Verbundpaarungen zwischen M2-Stahl und Fe-2Ni-0.5B sowie M2-Stahl 
und 316L-0.5B können dazu die in Bild 96 dargestellten Verläufe der Schwindungsdifferenzen 
während der Co-Sinterung mit den dabei für die jeweilige Pulverpackung charakteristischen in 
situ-Festigkeiten verglichen werden.   
 
 
Bild 95 – Differenz der Sinterschwindung ausgewählter 
Stahlkombinationen nach [Suri-03] 
 
 
Bild 96 – Verlauf der in situ -Festigkeit ausgewählter 
Stähle während der Sinterung nach [Suri-03], die 
Festigkeit steigt mit zunehmender Größe der Sinterhälse 




Das Pulverspritzgießen (Powder Injection Moulding) ist eine ursprünglich aus der 
Kunststoffformgebung stammende Formgebungstechnologie mit zahlreichen 
Verfahrensvarianten. Thermoplastische oder duroplastische Massen werden dabei unter 
Temperatur- und Druckeinwirkung im schmelzflüssigen Zustand in ein Formwerkzeug, in dem 
die Kontur des späteren Spritzlings abgebildet ist, eingespritzt und infolge einer Abkühlung 
verfestigt. Das aus mindestens zwei Formhälften bestehende Spritzgießwerkzeug erlaubt dabei 
das Auswerfen des erstarrten Spritzlings über die Formteilungsebene. Im Unterschied zum 
Kunststoffspritzgießen besitzt die thermoplastische bzw. duroplastische Formmasse beim 
Pulverspritzgießen nicht die Funktion eines Werkstoffes, der in einem Formkörper dargestellt 
werden soll, sondern wird lediglich als temporäres Vehikel zur Konsolidierung des sogenannten 
Grünkörpers genutzt. Dazu werden keramische oder metallische Pulver zu den i.d.R. 
thermoplastischen Massen, welche als Binder bezeichnet werden, mit in etwa den gleichen 
Volumenanteilen gemischt und als sogenannte Feedstocks, in denen eine homogene Pulver-
Bindermischung vorliegt, nach oben genanntem Prinzip zu Formkörpern verarbeitet. Damit ist 
jedoch die Prozesskette beim Pulverspritzgießen noch nicht abgeschlossen. Es folgt eine 
obligatorische Wärmebehandlung, bei der die Binderkomponente i.d.R. vollständig aus dem 
Spritzling entfernt (thermische Entbinderung) und anschließend die verbleibende Pulverpackung 
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infolge eines Sintervorganges zum eigentlichen Werkstoff konsolidiert wird. Diese 
Konsolidierung ist mit einem Volumenschwund, dessen Betrag dem Volumen der eingesetzten 
Binderkomponente entspricht, verbunden. Diese, auch als Sinterschwindung bezeichnete Größe, 
welche in Abhängigkeit von der Längenabmessung des Formkörpers auf 0,3 % genau 
angegeben werden kann, wird als Aufmassfaktor bei der Werkzeugkonzipierung berücksichtigt. 
Seit Mitte der 80er Jahre des 20. Jahrhunderts haben sich damit zunächst innerhalb des 
Pulverspritzgießens die Bezeichnungen MIM (Metalpowder Injection Moulding) als Oberbegriff 
der Verfahren des Metallpulverspritzgießens sowie CIM (Ceramicpowder Injection Moulding) als 
dessen Pendant im Bereich des Keramikpulverspritzgießens zu einer festen Größe etabliert. Die 
Ursprünge des Pulverspritzgießens liegen jedoch bereits in den 30er Jahren des 20. Jahrhunderts 
[Pate-35], wo es zum Spritzgießen keramischer Zündkerzenisolatoren angewendet worden ist. In 
den 50er Jahren des 20. Jahrhunderts entwickelte sich das Pulverspritzgießen zu zwei 
Verfahrensvarianten, dem Niederdruck- und dem Hochdruck-Pulverspritzgießen. Beide Verfahren 
werden heute industriell angewendet. Aufgrund der besseren Automatisierbarkeit wird jedoch 
dem Hochdruckpulverspritzgießen der Vorzug in der Großserienfertigung gegeben. In den 70er 
Jahren gab es Entwicklungen einer Verfahrensmodifikation, dem Gefrierspritzgießen, bei dem 
der thermoplastische Binder durch Lösungsmittel ersetzt und eine im Vergleich zum 
Thermoplastspritzguss inverse Temperaturführung angewendet wurde. Der industrielle 
Durchbruch des Pulverspritzgießens gelang in den 80er Jahren. Beleg hierfür ist die zunehmende 
Anzahl spritzgegossener Bauteil- und Formkomponenten, wie keramische Turbinenlaufräder 
[McLe-82], spritzgegossene Magnete [Kiyo-90] oder metallische Komponenten für die 
Automobil- und Fahrzeugindustrie [Haup-96]. Bedingt durch die Verfügbarkeit immer feinerer 
Metall- und Keramikpulver [Krau-99] sowie durch den Anspruch immer filigranere Strukturen 
[John-99] herstellen zu können, bildete sich seit den 90er Jahren eine heute eigenständige PIM-
Verfahrensvariante, das Mikro-Pulverspritzgießen heraus [Benz-01]. Abgesehen von 
prozesstechnischen [Nick-98, Jütt-04, Jütt-06, Schn-04] und werkstofflichen [Lang-08, Hirs-07] 
Weiterentwicklungen, liegt einer der heutigen Entwicklungsschwerpunkte im Pulverspritzguss in 
der Überführung der Mehrkomponentenspritzgussverfahren in die Pulvertechnologie. Dies trifft 
bisher im Rahmen der öffentlichen Forschungsprojekte F2K [www-1] und CarCIM [www-2] auf 




Das Pulverspritzgießen ist ein vorwiegend industriell genutztes Formgebungsverfahren für 
Sinterwerkstoffe. Die Prozesskette beginnt bei der Pulveraufbereitung und endet mit der 
Sinterung der Formkörper. Die Anforderungen an Qualität, Reproduzierbarkeit und 
Fertigungskapazität sind entsprechend hoch und werden durch die Verfahrenscharakteristik im 
Allgemeinen sowie den vielfältigen werkstofflichen und technologischen Möglichkeiten 
innerhalb der MIM- und/oder CIM-Verfahrensroute selbst gewährleistet [Mair-97]. Vom 
praktischen Standpunkt aus ist es sinnvoll, die Prozesskette in drei Bereiche zu untergliedern. Sie 
beginnt demnach mit der Feedstockherstellung [Spur-97], d.h. dem Kompoundieren von Pulver 
und Binder mit dem Ziel eine homogene und gut fließfähige Formmasse, welche im zweiten 
Prozessschritt, dem Spritzgießen [Maet-02, Koll-02], zu einem Formkörper verarbeitet werden 
kann, zu erhalten. Im dritten Prozessschritt erfolgt die Entbinderung [Frie-06] und Sinterung 
[Blöm-93], d.h. die Konsolidierung des geformten Pulverwerkstoffes zum dichten Metall 
und/oder Keramik-Formkörper (siehe Bild 97). Jedes dieser drei Verfahrensglieder stellt aus 
entwicklungstechnologischer Sicht ein eigenständiges Arbeitsgebiet dar. Die wesentlichen 
Bedingungen zur Beherrschung der Spritzgusstechnologie sowie die technologischen Stellglieder 
zur Prozessmodifikation liegen deshalb in der geeigneten Verknüpfung bzw. finden sich in den 
Schnittmengen der einzelnen Arbeitsbereiche. Dieses Prinzip äußert sich in der industriell 
gelebten Praxis häufig durch die Symbiose zwischen Feedstockhersteller und 
Spritzgussanwender. Hier werden Schnittstellenparameter wie Verarbeitungs- und 
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Werkstoffeigenschaften sowie Form- und Maßtoleranz vom Feedstockhersteller gegenüber dem 
Spritzgussanwender für dessen Produkt garantiert. Für die zunächst außerhalb der industriellen 
Praxis angesiedelte Werkstoff- und Verfahrensentwicklung ist darüber hinaus eine ständige 
Rückkopplung zwischen allen Eingangs- und Messgrößen innerhalb der Gesamtprozesskette 
notwendig. Dies setzt eine werkstofflich und technologisch ganzheitliche Betrachtungsweise des 
Gesamtprozesses, welche über dessen Grenzen hinaus geht, voraus. 
 
 
Bild 97 - Prozesskette Pulverspritzgießen 
 
Das Kompoundieren der hochgefüllten Binderpolymere erfordert hohe Scherraten in mess- und 
prozesstechnischen Anlagen. Die Hochviskosverfahrenstechnik kennt hier verschiedene Misch- 
und Knetaggregate, wie Sigmakneter, Doppelschneckenextruder oder Scherwalzenkompaktoren, 
welche unter Temperatureinfluss Pulver und Binder homogen miteinander vermengen. 
Das als Feedstock bezeichnete Pulver-Binder-Gemisch wird anschließend in Form eines 
schneckengängigen Granulates im Spritzgießprozess zum Formkörper verarbeitet. Dazu wird 
unter Nutzung der thermoplastischen Eigenschaften des Binderpolymers die schmelzflüssige 
Feedstockmasse unter hohem Druck in ein gekühltes Formwerkzeug eingespritzt. 
Das Erkalten der Formfüllung führt zur Konsolidierung des Formkörpers. Der aus dem 
unmittelbaren Spritzgussprozess stammende Formkörper wird auch als Grünkörper bezeichnet. 
Die abschließende Sinterung des Formkörpers setzt i.d.R. eine vollständige Entfernung des 
Feedstockbinders voraus [Ange-95]. In der Praxis haben sich dazu in Abhängigkeit der genutzten 
Binderpolymere die in Tabelle 2 genannten Methoden entwickelt. Weit verbreitet ist dabei die 
katalytische Entbinderung, eine prozesstechnische und werkstoffliche Entwicklung der BASF 
Aktiengesellschaft. Die unter dem Markennamen Catamold® vermarkteten Keramik- und Metall-
Feedstocks eignen sich zur katalytischen Entbinderung vermittelt durch die katalytische Reaktion 
zwischen der Hauptbinderkomponente Polyoxymethylen (POM) und Salpetersäure (HNO3), 
wobei POM bei Temperaturen zwischen 110 °C und 130 °C zu (gasförmigem) Formaldehyd 
abgebaut wird [Ster-95]. Bindersysteme zur Extraktionsentbinderung sind ebenfalls weit 
verbreitet. Die kommerziell verfügbare Produktpalette reicht dabei von Systemen zur wässrigen 
[Krug-09] Extraktionsentbinderung (Inmafeed®, Elutec®, AquaMIM®) bis zu Systemen, welche in 
organischen Lösungsmitteln, wie z.B. Aceton entbindert werden können (Metasol®, Cerasol®). 
Kennzeichnend für die Extraktionsverfahren ist ein Binderverlust von bis zu 50 %, welcher eine 
offenzellige Porenstruktur im Formkörper zurück lässt. Eine anschließende thermische 
Restentbinderung entfernt dabei das verbleibende Restpolymer. Die überkritische Entbinderung 
von spritzgegossenen Formkörpern basiert auf dem Prinzip der Löslichkeit des Binderpolymers in 
überkritischen Gasen (z.B. CO2) und wurde bisher eingehend untersucht [Schu-01]. Biopolymere 
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Bindersysteme (PowderFlo®) zeichnen sich durch einen extrem niedrigen Polymergehalt aus. In 
diesem Zusammenhang häufig verwendet wird das Biopolymer Agar, welches in wässriger 
Lösung die Eigenschaft eines temperaturvermittelten Phasenübergangs bei Abkühlung auf unter 
35 °C besitzt. Aufgrund der geringen Polymeranteile, welche die Verfestigung der 
Feedstockmasse in Form einer Gelbildung bewirken, wird durch einen Trocknungsschritt der 
überwiegend wässrige Masseanteil aus dem Formkörper entfernt [LaSa-99]. Grundsätzlich 
können alle Feedstockmassen durch die Möglichkeiten einer thermischen Entbinderung vom 
Binderanteil befreit werden. Man spricht dabei von Pyrolyse, wenn unter der verwendeten 
Ofenatmosphäre der Abbau des Polymergerüstes nicht durch vollständige Oxidation erreicht 
wird. Kann das Polymer jedoch unter Luft ausgebrannt werden, spricht man allgemein vom 
Binderausbrand. I.d.R. werden die oben genannten Entbinderungsoptionen immer mit einer 
thermischen Restentbinderung, welche auch Bestandteil des nachfolgenden Sinterzyklus sein 
kann, kombiniert.  
 
Tabelle 2 - Möglichkeiten der Entbinderung im Pulverspritzguss 
Typ Medium Prinzip 
Katalyse HNO3 POM wird zu Formaldehyd umgesetzt 
Extraktion Wasser, org. LM lösliche Binderkomponenten werden extrahiert 
überkritische Ent. CO2 Binder wird in überkritischen CO2 gelöst 
Trocknung Luft Trocknung wässriger Feedstocksysteme 
Pyrolyse div. Atmosphären Thermische Zersetzung des (Rest-) Binders 
  
Die erläuterten Feedstockbinder stellen lediglich eine Auswahl kommerziell verfügbarer ready to 
mould - Systeme dar. Zusätzlich haben viele PIM-Anwender eigene Rezepturen entwickelt, 
welche aber immer auf dem gleichen Prinzip, dem temperaturvermittelten fest-flüssig 
Phasenübergang, beruhen. Die heute industriell verbreiteten Feedstockbinder haben ihren 
Ursprung oftmals in, im Kunststoffspritzguss seit langem verarbeiteten, Strukturpolymeren 
(Polyoxymethylen, Polyamid, Polyethylen, etc.). Die Entwicklung neuer Polymertypen in der 
Kunststoffindustrie bringt also indirekt die Entwicklung neuer  Bindersysteme für den 
Pulverspritzguss mit sich. Die Fließfähigkeit der Pulver-Bindergemische in Abhängigkeit von der 
Pulverbeladung sowie die Abhängigkeit der Werkstoffeigenschaften spritzgegossener 
Formkörper von Pulverpackung und Partikeleigenschaften [Zaun-02], [Hean-03] vor dem 
Hintergrund der spritzgusstechnischen Prozessfähigkeit sind vielfach untersucht. 
Prozesstechnische Grenzen, bedingt durch die allgemeine Verfahrenscharakteristik, sind bekannt 
[Zhan-89], und werden durch spritzgussgerechte Gestaltungsrichtlinien [Germ-97] und die 




Das Spritzgussverfahren erlaubt es, generell alle als Pulver vorliegenden und sinterfähigen 
Metalle, Hartmetalle und Keramiken zu Formkörpern zu verarbeiten. Innerhalb der MIM-Route 
wurde dazu bereits eine verbindliche Werkstoffstandardisierung, welche in Anlehnung an die 
Vorschrift ISO 2740 Materialzusammensetzung sowie mechanische Werkstoffeigenschaften des 
gesinterten Spritzgusskörpers wiedergibt, erarbeitet [www-3]. Die Werkstoffpalette reicht dabei 
von den typischen Eisenlegierungen (Stähle, rostfreie Stähle, Werkzeugstähle, Eisen-Nickel-
Stähle, Speziallegierungen Invar, Covar) über Nichteisenwerkstoffe (Kupfer, Aluminium, 
Magnesium, Titan- und Titanlegierungen, Edelmetalle) bis hin zu den Hartmetallsystemen (WC-
Co-Legierungen, WC-Cu-Legierungen,  Eisentitancarbid, etc.) [John-03], [Prak-07]. Hart- und 
weichmagnetische Werkstoffe sind dabei fester Bestandteil des MIM-Werkstoffspektrums. Die in 
der CIM-Route verarbeiteten keramischen Werkstoffe reichen von den hier typischen 
Oxidkeramiken (Al2O3, ZrO2, ZTA, ATZ) [Koll-01] über die silikatkeramischen Systeme [Penn-05] 
bis hin zu nitrid- (Si3N4, AlN) [Schö-97], [Band-86] und carbidkeramischen Systemen (z.B. SiC, 
Graphit) [Ren-07], [Rott-07]. Ebenfalls das Spritzgießen von Calciumphosphat-Keramiken wurde 
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berichtet [Cihl-96]. Die Verfügbarkeit keramischer nanoskaliger Pulver bedingt eine Erweiterung 
der werkstofflichen Möglichkeiten des CIM-Verfahrens. Aus diesem Grunde werden verstärkt 
ZrO2- und Al2O3-Nanopulver auf ihre Eignung im Spritzgussverfahren hin untersucht [Luo-06], 
[Krau-99]. Zusätzlich sind Spritzgussanwendung unter Einbeziehung piezokeramischer 
Werkstoffe bekannt [Bowe-92]. Technologisch wichtigstes Bindeglied zwischen Pulverwerkstoff 
und spritzgegossenem Sinterkörper ist das Bindersystem, welches die Formbarkeit grundlegend 
gewährleistet, aber auch vor der Sinterkonsolidierung i.d.R. rückstandsfrei entfernbar sein muss. 
Praktisch handelt es sich hier fast ausschließlich um thermoplastische Polymere bzw. 
Polymergemische (z.B. Polyethylen, Polyoxymethylen, Polyamid, etc.), in Ausnahmefällen aber 
auch um wässrige Biopolymersysteme (Agar) [Behi-01], [Masa-92] oder rein wässrige oder 
organische Lösungsmittel-Systeme, wie sie unter bestimmten technologischen 
Randbedingungen bei der bildsamen Formgebung von Silikatkeramiken [Penn-05] oder beim 
Gefrierspritzgießen angewendet werden. Für spritzgegossene Pulverwerkstoffe stellt damit das 
Bindersystem zwei limitierende Faktoren dar: Restkohlenstoff darf während des 
Entbinderungsprozesses nicht in der Pulverpackung zurückbleiben und chemische Reaktionen 
zwischen Binder- und Pulverphase dürfen nicht stattfinden bzw. müssen innerhalb der 
technologischen Rahmenbedingungen reversibel sein. Eine Ausnahme stellt das in [Trüb-94] 
beschriebene Stoffsystem dar (polymere C-Precursoren). Erstere Problematik ist besonders bei 
der Verarbeitung von Hartmetallpulvern [Fan-07], im Sinne der dazu notwendigen Stabilität der 
Kohlenstoffbilanz, von wesentlicher Bedeutung. Hier werden daher Bindersysteme, deren 
Kohlenstoffgerüst auch unter nichtoxidierender Atmosphäre (reduzierend, inert, Vakuum) restlos 
aus dem Formkörper entfernt werden kann, verwendet. Die i.d.R. beim Spritzgießen 
verwendeten thermoplastischen Bindersysteme reagieren im Normalfall chemisch nicht mit den 
Pulvern. Jedoch ist es nicht ausgeschlossen, dass es unter Beteiligung einer wässrigen Phase (z.B. 
bei der wässrigen Extraktionsentbinderung oder bei Verwendung von wässrigen 
Bindersystemen) zu unerwünschten Korrosionserscheinungen auf vor allem den empfindlichen 
Metallpartikeloberflächen kommen kann. Aus diesem Grunde ist es notwendig, die 
Verfügbarkeit sinteraktiver Pulverwerkstoffe und die Charakteristik verfügbarer Bindersysteme in 
gleichem Maße als limitierende Faktoren, die für die Darstellung ausgewählter Werkstoffe- und 




Das Pulverspritzgießen zählt zu den endkonturnahen Formgebungsverfahren. Kostenintensive 
Nacharbeit des Formkörpers ist daher ausgeschlossen. Weiterhin zeichnet sich dieses Verfahren 
durch ein hohes Maß an Automatisierbarkeit sowie Großserientauglichkeit aus. Damit hat sich 
das Pulverspritzgießen bei der industriellen Fertigung von komplex geformten metallischen und 
keramischen Formkörpern bzw. Bauteilen, in entsprechend hoher Stückzahl, zu einer festen 
Größe etabliert. MIM und CIM ordnen sich damit in die Gruppe weiterer Metall- bzw. 
Keramikformgebungsverfahren entsprechend den Darstellungen in den Bildern 98 und 99 ein. 
Während es für die metallische Formgebung auch Verfahren außerhalb der 
pulvertechnologischen Route gibt, gilt dies i.d.R. nicht für die keramische Formgebung. Gerade 
bei den metallischen Gießformgebungsverfahren konkuriert das MIM-Verfahren durchaus mit 
den z.T. älteren und ebenfalls etablierten Druckguss- und Feingussverfahren. Es kann sich jedoch 
sehr erfolgreich gegen beide behaupten und substituiert zunehmend deren 
Anwendungsbereiche. Grund hiefür ist neben der nahezu unbegrenzten Werkstoffvielfalt, 
welche die Pulvertechnologie bietet, die extrem hohe Maßhaltigkeit spritzgegossener 
Formkörper, welche sich in einem linearen Toleranzmaß von kleiner 0,3 % widerspiegelt [Wohl-
02]. Während bei den verwandten pulvertechnologischen Press- und Extrusionsverfahren 
ebenfalls eine für die Pulverformgebung gleichwertige Maßhaltigkeit erzielt werden kann und 
den Anforderungen an ein Großserienverfahren ebenfalls Rechnung getragen wird,         
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Bild 98 - Einordnung des Metallpulverspritzgießens 
(MIM) in die Gruppe der metallformgebenden Verfahren 
(blau hinterlegt pulvertechnologische Verfahren, grün 
hinterlegt klassische Gießverfahren, weis hinterlegt 
mechanische Bearbeitungsverfahren) 
 
Bild 99 - Einordnung des Keramikpulverspritzgießens  (CIM) 
in die Verfahren der Keramikformgebung 
 
zeichnet sich das MIM-Verfahren gegenüber beiden durch die ungleich höhere Formkomplexität 
des zu fertigenden Bauteils aus [Schu-06]. Ebenfalls die klassischen Verfahren wie Spanen, 
Schmieden und Umformen stellen für den Metallpulverspritzguss keine Konkurrenz dar. 
Während durch die spanenden Optionen Bohren und Fräsen sowie das Umformen lediglich eine 
begrenzte geometrische Gestaltungsfreiheit gewährleistet ist, weisen gesinterte spritzgegossene 
Metallkörper durchaus den durch Schmieden bearbeiteten Metallen ebenbürtige 
Materialeigenschaften auf. Eine Gemeinsamkeit zwischen den in den Bildern 98 und 99 
dargestellten Metall- und Keramikformgebungsverfahren stellen die pulvertechnologischen 
Prototypenverfahren sowie die Computer gestützte Simulation zur Bauteilauslegung dar. Beides 
sind wichtige Werkzeuge, welche unabhängig von Formkomplexität bzw. Stückzahl zur 
Darstellung des Formkörpers und dessen Eigenschaften vor der eigentlichen Produktionsphase 
genutzt werden können. Das  CIM-Verfahren ist das Pendant des MIM-Verfahrens innerhalb der 
Gruppe der keramischen Formgebungsverfahren, welche alle zu den pulvertechnologischen 
Verfahren zählen (Bild 99). Das CIM-Verfahren grenzt sich auch hier gegenüber den Press- und 
Extrusionsverfahren durch die deutlich höhere geometrische Komplexität seiner Formkörper ab. 
Zusätzlich weist z.B. das isostatische Pressverfahren eine Begrenzung in der Fertigungskapazität 
auf, so dass es i.d.R. nicht für große Stückzahlen angewendet wird. Eine mit dem CIM-Verfahren 
eng verwandte Technologie ist das Heißgießen (auch Niederdruckspritzgießen), welches 
prinzipiell alle Merkmale eines thermoplastischen Formgebungsverfahrens aufweist [Pomp-01], 
jedoch nicht in dem Maße, wie das auch als Hochdruckspritzgießen bezeichnete CIM-Verfahren, 
automatisierbar ist. Deshalb wird es i.d.R. für mittlere bis kleine Stückzahlen als wirtschaftliche 
Alternative zum CIM-Verfahren eingesetzt. Das Foliengießen und das Schlickergussverfahren 
komplettieren die Gruppe der keramischen Formgebungsverfahren. Während sich das 
Foliengießen aufgrund der kontinuierlichen Fertigungsweise auch für hohe Stückzahlen mit sehr 
einfacher Geometrie eignet, kann das Schlickergießen, welches auch komplexere Geometrien 
ermöglicht, aufgrund der sehr geringen Fertigungskapazität, lediglich für kleine Stückzahlen 
wirtschaftlich angewendet werden. Geometrische Komplexität und Endkonturnähe des zu 
fertigenden Formkörpers sowie die Serientauglichkeit und Automatisierbarkeit [Walc-05] des 
Produktionsprozesses zeichnen also das MIM- und CIM-Spritzgussverfahren gegenüber den 
anderen Formgebungsverfahren aus. Für das MIM-Verfahren, welches gegenüber dem CIM-
Verfahren eine Vorreiterrolle besitzt, wurde daher eine eigene Klassifizierung der Maß- und 
Formtoleranzen des gesinterten Formkörpers in Anlehnung an die ISO-Grundtoleranzen (DIN 
7151) eingeführt. Die in Tabelle 3 verzeichneten Maß-, Form- und Gewichtstoleranzen geben 
die Inhalte dieser Klassifizierung am praktischen Beispiel eines typischen MIM-Formkörpers 
wieder. Die dagegen für keramische Formkörper geltenden Toleranzen nehmen Bezug auf 
verschiedene Normen (DIN 40680, DIN ISO 278, DIN ISO 1101) und werden in Abhängigkeit des 
keramischen Werkstoffes sowie der zugrunde liegenden Fertigungstechnologie, häufig unter 
dem Gesichtspunkt der maschinenseitigen Anbindung der Keramikkomponente, angewendet. 
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Tabelle 3 - Toleranzangaben eines MIM-Formkörpers 
Maßtoleranzen 
Nennmaß / mm Toleranzen / μm 
< 3 < ± 40 
3 - 6 ± 60 
6 - 15 ± 75 
15 - 30 ± 150 
30 - 60 ± 250 
> 60 < ± 500 
Oberflächenrauhigkeit RZ 4 – 12 µm 
Wandstärken 0,4 – 12 mm 
Bauteilabmessungen < 150 mm 
Formtoleranzen 
Geradheit/Parallelität ± 0,5 % des Längstmaßes 
Winkel ± 0 ° 30 ’ 
Gewichtstoleranz ± 0,4 % 
Bauteilgewichte 0,1 – 150 g 
 
Grundsätzlich gilt aber für beide Werkstoffe eine starke Abhängigkeit der erreichbaren 
Toleranzmaße von der Partikelgröße des eingesetzten Pulvers. Dabei führen die gegenüber den 
üblichen CIM-Pulvern (0,05 μm < D50 < 5 μm) deutlich gröberen MIM-Pulver (5 μm < D50 < 50 
μm) zu der in Tabelle 3 verzeichneten Staffelung der Maßtoleranzen. Dabei wird bei einer bis zu 
150 mm messenden Gesamtlänge eine Maßhaltigkeit von ≤ 0,3 % garantiert. Bezogen auf die 
üblichen Wandstärken von 0,4 bis 12 mm bedeutet dies Fertigungstoleranzen von ± 40 μm  
bis ± 75 μm. Die Maßtoleranzen werden durch die Formtoleranzen, welche Geradheit bzw. 
Parallelität von Kanten bzw. Flächenelementen mit ± 0,5 % des entsprechenden Längstmaßes 
sowie die Kantenrundungen mit ± 0 ° 30 ’ bezeichnen, ergänzt. Bei den für das MIM-Verfahren 
üblichen Bauteilgewichten zwischen 0,1 bis 150 g wird eine Gewichtstoleranz von ± 0,4 % 
angegeben. Die Rauhtiefe des gesinterten Spritzgusskörpers hängt sehr stark von der 
Partikelgröße des verwendeten Ausgangspulvers ab. Während bei MIM-Teilen Rauhtiefen 
zwischen 4 und 12μm erreicht werden, können unter Verwendung feiner und feinster 
Keramikpulver im CIM-Verfahren auch Rauhtiefen im Nanometerbereich erreicht werden [Bühl-
o.J.]. Für das CIM-Verfahren gelten die gleichen Toleranzklassen wie beim MIM-Verfahren [terM-
97]. 
2.6.4 PIM in der industriellen Praxis 
 
Die Positivcharakterisitik des Spritzgießens i.A.: Endformnähe, Maßhaltigkeit,  geometrische 
Komplexität und Automatisierbarkeit, prädestinieren dabei den Pulverspritzguss in seiner 
Gesamtheit für die industrielle Serienfertigung von Metall- und Keramikkomponenten. Globale 
Marktanalysen [www-4], [Germ-01] schätzten den Gesamtumsatz im Bereich Powder Injection 
Moulding im Jahr 2004 auf 850 Millionen US $, Tendenz steigend. Jährliche Wachstumsraten 
zwischen 10-25 % wurden bereits damals prognostiziert. Dieses rasante Wachstum ist dabei 
wesentlich an die Entwicklung und industrielle Überführung neuer und wirtschaftlicher 
Verfahrenskonzepte, wie sie z.B. die Gruppe der Mehrkomponentenpulverspritzgussverfahren 
ermöglichen kann, gebunden. Aus gutem Grund spricht man heute von einer Renaissance des 
Spritzgießens, den dieses in Form des Pulverspritzgießens erlebt. Verfahrensvarianten, die bis vor 
einigen Jahren lediglich in der Kunststoffformgebung angesiedelt waren, werden heute auf die 
Ansprüche der Pulvertechnologie abgestimmt. Dies trifft für das Mikrospritzgießen [Rota-04], 
das Mehrkomponenten- [Loib-03] und Montagespritzgießen [Maet-06] zu. Unter dem 
Gesichtspunkt der Material- und Werkstoffpaarung werden damit in Zukunft komplex 
fertigende Formgebungsverfahren für die industrielle Anwendung bereit stehen. Dabei werden 
die Kombinations- und Variationspaarungen zwischen Keramik, Metall und Kunststoffen das 
bisherige Verständnis von MIM und CIM grundlegend erweitern. Die gegenwärtige weltweite 
PIM-Markt-Situation ist in [Germ-07] und [Anon-08-1] wiedergegeben. Deutlich wahrnehmbar 
sind die Einflüsse eines globalen Marktverständnisses auch auf nationaler Ebene. Technologie- 
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und Werkstoffentwicklung können nicht mehr von einzelnen Unternehmen getragen werden. 
Zusammenschlüsse von Fertigern und Entwicklern, wie der Euro MIM group [www-5] dem 
Expertenkreis Keramikspritzguss [www-6], dem MIM Expertenkreis [www-7], dem regional 
organisierten MIM-Net [www-8] sowie der Austrian PIM Group [www-9] haben sich daher zur 
Aufgabe gemacht das national/regional vorhandene Entwicklungspotential gemeinsam zu 
nutzen, um so auch die global bedingte Marktsituation vorteilhaft mitgestalten zu können. 
Ebenfalls ein positives Zeichen für die Zukunftsfähigkeit des PIM-Marktes sind die neu 
erschließbaren Absatzmärkte, wie sie zum Beispiel im medizintechnischen Bereich [Conw-08] 
oder in einem neu zu gestaltenden Automobilzuliefermarkt [Knau-07] zu finden sind. Globale 
Diversitäten [Germ-08], die die Wichtung entsprechender Absatzmärkte ausmachen, können 
vorteilhaft in die strategische Ausrichtung teilnehmender Marktorganisationen eingebracht 
werden. Diese Interpretation der gegenwärtigen Marktsituation setzt jedoch voraus, dass das 
auch unbedingt existierende Forschungspotential auch konsequent zu dem gewünschten bzw. 
prognostizierten Wirtschaftspotential  [Anon-08-2], [Anon-01] umgesetzt wird. Die vorliegende 
Arbeit möchte als Beitrag dazu verstanden sein.     
             
2.6.5 Mehrkomponentenspritzguss 
 
Die Anfänge des industriell angewendeten Mehrkomponentenkunststoffspritzgusses gehen bis 
in die 60er Jahre des 20. Jahrhunderts zurück [Anon-08]. Die Kombination von zwei oder 
mehreren Kunststoffen im eigentlichen Formgebungsprozess erübrigt eine zusätzliche Montage 
der Einzelkomponenten. Die dadurch abgekürzte Prozesskette vereinte dabei die Aspekte der 
Formgebung und des Fügens auf dem Niveau einer industriellen Großserienfertigung. Üblich 
waren zunächst Kombinationen von verschieden farbigen Kunststoffen. Daher hat sich auch der 
Begriff Mehrfarbenspritzgießen bereits sehr früh als Synonym für das 
Mehrkomponentenspritzgießen herausgebildet [Stei-95]. Im Verlaufe der folgenden Jahrzehnte 
wurde die Anlagen- und Werkzeugtechnik von den Maschinen bauenden und anwendenden 
Industrien stetig weiterentwickelt. Zusätzlich wurden neue Kunststoff- und 
Materialkombinationen in den Prozess integriert, so dass sich zu den bereits erwähnten 
Farbkombinationen auch Funktionspaarungen [Rief-03], wie z.B. hart-weich Verbunde (durch die 
Kombination von elastoplastischen mit thermoplastischen und duroplastischen Polymeren) 
[Schn-04] oder sogenannte moulded interconnected devices (MID), d.h. im Spritzgussteil 
eingegossene isolierte Stromdurchführungen für elektronische Anwendungen, gesellten.  
 
 
Bild 100 - Untergliederung Mehrkomponentenspritzgussverfahren 
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Die heute angewendeten Mehrkomponentenkunststoffspritzgussverfahren sind durch eine 
außerordentliche Verfahrensvielfalt gekennzeichnet [Mich-08]. In Bild 100 wird eine 
repräsentative Auswahl dieser in drei mögliche Struktureinheiten unterschieden. Primäres 
Merkmal aller Mehrkomponentenspritzgussverfahren ist die Kombination von mindestens zwei 
Kunststoffschmelzen oder einer Kunststoffschmelze und eines einzugießenden Fremdmaterials 
während des genannten Formgebungsprozesses. Die Kunststoffschmelze kann dabei mit 
Partikeln oder Fasern gefüllt sein. Die Unterscheidung in sequentielle und additive Verfahren 
stellt ein sekundäres Verfahrensmerkmal dar. Kennzeichnend für sequentielle 
Spritzgussverfahren ist die zeitliche Taktung der zusammen bzw. ineinander gespritzten Massen. 
Werden diese gleichzeitig in das Formwerkzeug eingespritzt spricht man von simultanen 
sequentiellen Verfahren. 
Erfolgt dagegen das Einspritzen beider Feedstocks zyklisch zeitlich versetzt spricht man von 
seriellen sequentiellen Verfahren. Zu den bekannten simultanen Verfahren zählen z.B. das 
Marmorierspritzgießen zum Erzielen farblicher Effekte im Kunststoffformkörper oder aber auch 
das Spritzgießen unter gleichzeitiger Einleitung von Gas (GIT –Gasinjektionstechnik) oder 
Flüssigkeiten (FIT – Fluidinjektionstechnik) zur Gestaltung dünnwandiger Hohlformen. Sehr weit 
verbreitete serielle Mehrkomponentenspritzgussverfahren sind das Sandwich- und 
Intervallspritzgießen, bei denen das gezielte, zeitlich getaktete Einspritzen der Kunststoffpartner 
zu ummantelten Formkörpern (Sandwichspritzgießen Bild 101) oder farblich abgestuften 
Formkörpern führt.  
 
 
Bild 101 - Sandwich Spritzgießen nach [Anon-08] 
 
Häufig wird das Sandwichspritzgießen mit dem Spritzgießen von polymeren Schäumen oder 
Treibmitteln kombiniert, so dass dabei ein Formkörper mit geschäumter Füllung entsteht. Unter 
Berücksichtigung des Kern-Hülle-Aspektes können mit den sequentiellen Verfahren also 
Hohlkörper bzw. ummantelte Formkörper, deren Innenstruktur aus geschäumtem oder auch 
recyceltem Polymer bestehen kann, hergestellt werden. Weiterhin erlauben es die sequentiellen 
Verfahren farbliche Gestaltungen, worunter auch transparente Polymervariationen zu verstehen 
sein sollen, im bzw. auf dem Formkörper zu integrieren bzw. aufzubringen.                            
Zur technischen Umsetzung der verschiedenen Verfahrensvarianten innerhalb der Gruppe der 
Mehrkomponentenspritzgussverfahren dienen die in Bild 102 dargestellten 
Baugruppenkonzepte. Dabei ist es üblich, zur Realisierung der oben beschriebenen sequentiellen  
Verfahren die in Bild 102 dargestellte Intervalleinheit, welche mit einem Ventil zur Regelung des 
Einspritzvorganges ausgestattet ist, zu nutzen. Alternativ dazu sind Einspritzsysteme mit koaxial 
gelagerten Düsen und einem ebenfalls koaxial gelagerten Nadelverschluss weit verbreitet [Ecka-
02]. Neben den bereits beschriebenen sequentiellen Verfahren gibt es die Gruppe der additiven 
Spritzgussverfahren, welche wiederum unterschieden werden in Verfahren, welche zur 
Darstellung des Verbundformkörpers lediglich eine Werkzeugkavität benötigen und Verfahren, 
welche mit mehrerer Kavitäten im Formwerkzeug arbeiten. Letztere Variante macht den 
Wechsel der Kavität und den Transfer des Spritzlings notwendig. Praktisch wird dies sehr häufig 
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mit dem in Bild 102 dargestellten Drehteller, z.T. unterstützt von Handlingssystemen oder auch 
speziellen Werkzeugeinbauten (z.B.: Indexplatten), realisiert. Additive 
Mehrkomponentenspritzgussverfahren, die lediglich mit einer Werkzeugkavität arbeiten sind 
i.d.R. an ausgewählte Verschlussmechanismen, wie z.B. die Kernzug- oder Schiebertechnik, 
welche die Kavität für die zweite Komponente während des Einspritzens der ersten Komponente 
freihalten, gebunden. Nach dem Verfestigen der zuerst eingespritzten Komponente werden 
diese aus der Form entfernt, so dass der Fügepartner eingespritzt werden kann. Setzt man 
dagegen vorgeformte Halbzeuge in das Spritzgusswerkzeug ein, kann der Prozess auch ohne 
Einlegekerne oder Schieber auskommen. Häufig angewendet wird dieses Prinzip beim 
Umspritzen von metallischen Formteilen oder auch beim Hinterspritzen von Metallfolien [Weil-
04] und Textilgeflechten [Galu-94]. Additive Mehrkomponentenspritzgussverfahren, die 
schließlich mit Kavitätswechsel arbeiten, stellen die technisch komplexeste Prozess- bzw. 
Werkzeugvariante dar. Industriell werden mit der in Bild 103 skizzierten Drehtellertechnik bis zu 
sechs Kunststoffkomponenten (z.B. Rückleuchten Kfz) gefertigt.  
  
 
Bild 102 – mögliche Baugruppenkonzepte für additiven und sequentiellen Mehrkomponentenspritzguss nach [Anon-08], 
Option 1 – Dreheinheit, Option 2 - Intervalleinheit 
 
Limitierend sind bei dieser Verfahrensvariante die Positionierungsmöglichkeiten der Angüsse im 
Spritzgusswerkzeug, welche verständlicherweise nur eine endliche Anzahl an Freiheitsgraden 
zulassen. Zusätzlich kann man durch das Umsetzen bzw. Einlegen vorgefertigter Formteile, 
welche ebenfalls aus dem Spritzgießprozess stammen können, die Freiheitsgrade, d.h. die 
Anzahl der miteinander kombinierten Kunststoffe, theoretisch beliebig erweitern. Zur Gruppe 
der additiven Verfahren zählen weiterhin das Montagespritzgießen, welches für die Fertigung 
von gegeneinander beweglichen Kunststoffverbindungen angewendet wird sowie das MID-
Verfahren, welches eine Spezialanwendung zur Herstellung von stromdurchführenden Metall-
Kunststoffverbunden darstellt.     
             
 
Bild 103 – Prinzip 2, 3 und 4 Komponentenspritzgießen nach [Anon-08] 
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2.7 Prüfung und Spezifikation für spritzgegossene Metall-Keramik-Verbunde  
 
Metall-Keramik-Verbunde beschreiben eine gesonderte Materialklasse für die das 
Methodenspektrum der Materialprüfung von den Möglichkeiten von Detektion und Auflösung 
vorhandener Material- bzw. Messeffekte abhängt, die zudem in direktem Zusammenhang mit 
dem Werkstoffverbund zu bringen bzw. zu betrachten sind. Für Metall-Keramik-Verbunde 
existiert bereits seit 1985 eine verbindliche Prüfvorschrift, welche konkret den Biegebruchtest, 
den Bruchwiderstandstest, die Abschälprüfung sowie die Nagelkopfprüfung beinhaltet [Deut-85]. 
Es handelt sich dabei um die Standardisierung von vorrangig mechanischen Prüfverfahren, die 
aus entsprechenden Messverfahren für die unikalen Werkstoffe abgeleitet wurden.  
Aber gerade die mittlerweile weiter fortgeschrittene Entwicklung metall-keramischer 
Verbundsysteme kann es notwendig machen, das Repertoir entsprechender Prüftechniken zu 
erweitern. Die pragmatische Klassifikation sieht dabei zunächst eine Unterteilung in 
Prüfverfahren, die am Bauteil und Prüfverfahren, die an Prüfkörpern durchgeführt werden, vor. 
Der direkte Test am Bauteil, welcher unter Betriebsbedingungen durchgeführt wird, kann dabei 
Aussagen zu Standzeiten und Betriebseigenschaften der Verbundkomponente im technischen 
Gesamtsystem liefern. Damit ist eine nachfolgende Diagnose der chemischen 
(Korrosionsbeständigkeit), physikalischen (Thermoschock- und Temperaturwechselbeständigkeit) 
und mechanischen (Verschleißverhalten, Verbundhaftung) Stabilität generell gegeben [Schw-86], 
[Wiel-02].  Im Unterschied zu den Prüfmethoden an Prüfkörpern haben die Prüfmethoden am 
Bauteil häufig qualitativen Charakter, wobei eine quantitative Belastung des Prüfergebnisses 
zumindest innerhalb eines empirisch abgesicherten Bereiches aber durchaus möglich ist. Der für 
das einzelne Bauteil entwickelte Prüfalgorithmus ist i.d.R. Bestandteil der Produktionskontrolle 
und wird daher in der industriellen Praxis parallel zu den außerhalb der Prozesskette 
angewendeten Prüfverfahren angewendet [Hübn-85]. Dazu werden bestimmte Testkörper, 
welche den geometrischen Ansprüchen der anzuwendenden Prüfverfahren im Allgemeinen und 
dem Einleiten eines Messparameters bzw. der Detektion des damit erzielten Messeffektes im 
Speziellen genügen, während der Entwicklung der Fügetechnik oder Werkstoffkombination, 
erstellt. Die Literatur untergliedert entsprechende Prüfmethoden in zerstörende und 
zerstörungsfreie Methoden. Die in der vorliegenden Arbeit zu untersuchenden Metall-Keramik-
Verbunde bedingen jedoch die Fertigung entsprechender Prüfkörper, welche unmittelbar aus 
dem Spritzgießprozess stammen und einer Prüfung werkstofflicher Kenngrößen, wie Zug-, 
Biegebruch- oder Scherfestigkeit zugänglich sind.   
 
2.7.1 zerstörende Prüfverfahren  
 
Zerstörende Prüfverfahren dienen zur Analyse und statistischen Bewertung ausgewählter 
Werkstoffeigenschaften an Normprüfkörpern. Sie werden in mechanische, physikochemische, 
metallo- bzw. keramographische sowie technologische Prüfungen unterschieden. Grundsätzlich 
haben sich dabei für Keramik und Metall eigene Prüfvorschriften, die den werkstofflichen 
Eigenschaften angepasst sind, entwickelt. So ist z.B. die Zugprüfung (DIN EN 10002-1), welche 
die Duktilität des metallischen Werkstoffes besonders gut darstellen kann, für die spröden 
keramischen Werkstoffe, welche vorteilhafter durch den Biegebruchversuch (DIN EN 60 672-2) 
charakterisiert werden können, nur von untergeordneter Bedeutung. Spezielle Prüfmethoden, 
die zur Charakterisierung des Metall-Keramik-Verbundes entwickelt wurden, können im Bereich 
der Dentaltechnik recherchiert werden [Stri-05]. Besonders die Methoden zur Bestimmung der 
mechanischen Verbundfestigkeit sind dabei, aufgrund der Übertragbarkeit auf andere 
Anwendungsbereiche, von allgemeiner Bedeutung [Gehr-91], und können auch in 
keramotechnischen Medien [Suga-85] nachgewiesen werden. Die Verfügbarkeit geeigneter 
Spritzguss-Prüfkörpergeometrien (z.B. nach DIN EN ISO 3167) kann durch spezielle 
Testkörperwerkzeuge [www-11] gewährleistet und vereinheitlicht werden (Bild 104 und 105). 
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Keramographische bzw. metallographische Methoden werden zur Bestimmung der 
Spannungszustände im Werkstoffverbund angewendet [Eige-92]. Indentermethoden werden 
ebenfalls zur Charakterisierung der Spannungszustände im Werkstoffverbund genutzt [Diet-90], 
[Kali-96]. Zu den technologischen Prüfungen zählt z.B. die Ermittlung der 
Bearbeitungsparameter für die spanende Bearbeitung von ausgeformten Metall- und 
Keramikspritzgussmassen [Steg-04], welche für die Entwicklung mechanischer 
Zweikomponentenbearbeitungsverfahren von Bedeutung ist.  
 
 
Bild 104 – standardisierter Spritzguss-Vielzweckprüfkörper nach DIN EN 
ISO 3167 [Kühn-05] 
 
 
Bild 105 – 2K-Prüfkörper – 
Spritzgießwerkzeug nach [Kühn-05] 
 
Spritzgegossene Metall-Keramik-Verbunde sind bisher in der Literatur nicht untersucht. In [Dour-
09] wurde jedoch die Scherfestigkeit co-gesinterter ZrO2-Stahl-430-Verbunde, welche durch 
Pressformgebung hergestellt wurden, bestimmt. Dazu wurde die in Bild 106 (oben) dargestellte 
Prüfvorrichtung für zylinderförmige Probekörper (ØA=10 mm, ØI=5 mm, H=4 mm) genutzt. In 
Abhängigkeit der Sinteratmosphäre und Dotierung des Edelstahlpulvers mit 0,2 % Bor konnten 
die in Bild 106 (unten) dargestellten Scherfestigkeiten von max. 91±4 MPa ermittelt werden.      
 
Bild 106 - Prüfvorrichtung zur Bestimmung der 
Scherfestigkeit (oben), Scherfestigkeiten co-gesinterter 
ZrO2-Edelstahl 430-Verbunde (unten) für Probekörper 
(Außendurchmesser 10 mm, Innendurchmesser 5 mm, 




Bild 107 – Bruchfläche abgescherter ZrO2 (B) -Edelstahl 430 
(B) – Sinterverbund nach [Dour-09] 
 
Die keramische wurde dabei von der metallischen Komponente im Bereich der Fügefläche 
abgeschert. Die im Bild 107 dargestellte Bruchfläche, bei der partiell auf den Stahlkörper 
aufgesinterte ZrO2-Artefakte festgestellt wurden, konnte an den gescherten Proben beobachtet 
werden. Scherversuche an Stahl Inc 600-Al2O3-Verbunden wurden ebenfalls in [Shir-08] an 
gelöteten zylinderförmigen Proben (Ø=10 mm), in deren Fügezone eine dünne Schicht aus 
Metallschaum (316L), welche zusätzlich als Matrix für das Lotmaterial diente, mit der in Bild 108 
skizzierten Apparatur, durchgeführt. Bei bis zu 600 μm dünnen Interfacelayern aus mit Ag-Cu-
Ti-Lot gefülltem Stahlschaum konnten Scherfestigkeiten von bis zu 35 MPa nachgewiesen 
werden. Zusätzlich wurde gezeigt, dass sich die thermische Wechselbeständigkeit 
entsprechender Verbunde bei Vorliegen eines geschäumten Interfacelayers deutlich verbessern 
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lässt (Bild 109). So konnte für Proben mit einer 400μm dünnen Metallschaumlage im Interface 
die höchste Scherfestigkeit von 35 MPa, verbunden mit einer thermischen Wechselbeständigkeit 
bis zum Versagen des Verbundes von ca. 65 Zyklen im Temperaturbereich zwischen 200 °C und 
800 °C unter Luftatmosphäre, festgestellt werden.   
       
 
Bild 108 - Prüfvorrichtung zur Bestimmung der  
Scherfestigkeit nach [Shir-08] 
 
 
Bild 109 – Scherfestigkeit und thermische Wechselbeständigkeit in 
Abhängigkeit der Dicke des geschäumten Interfacelayers (316L) und 
mit Ag-Cu-Ti-Lot gefügter Al2O3-Edelstahl-Inc 600-Verbunde nach 
[Shir-08], thermische Wechselbeanspruchung erfolgte unter Luft bei 
Temperaturen zwischen 200 °C und 800 °C bei je einer 5 minütigen 
Haltezeit bei Tmax   
 
Der in Bild 110 deformierte Probekörper weist dabei einen duktilisierten Interfacelayer, welcher 
jeweils einen belastbaren Stoffschluss zu beiden Fügepartnern aufrecht erhält, auf. Die 
Bruchfläche des gescherten Werkstoffverbundes, welche ohne geschäumten Interfacelayer 
hergestellt wurde (Bild 111 links) dokumentiert deutlich das Abplatzen der Keramik vom 
metallischen Grundkörper und ist verbunden mit einer minderen Scherfestigkeit von lediglich 22 
MPa. Eine thermische Wechselbeständigkeit konnte hier nicht nachgewiesen werden (Bild 109). 
Dagegen kann bei Probekörpern mit duktilisiertem Interfacelayer ein gänzlich anderes Bruchbild 
beobachtet werden (Bild 111 rechts). Hier erfolgt der Bruch im Metallschaumlayer nach 
plastischer Deformation und ist gekennzeichnet durch eine erhöhte Scherfestigkeit von ca. 35 
MPa und einer thermischen Wechsellast von 65 Zyklen (Bild 109). Die stark reduzierten 
Keramikanhaftungen in der Bruchfläche belegen außerdem eine deutliche Reduktion der 
Eigenspannungen in unmittelbarer Nähe des Überganges von der keramischen in die metallische 
Komponente.             
 
 
Bild 110 - gescherter Al2O3-Edelstahl-Inc 600-
Probekörper nach [Shir-08] 
 
 
Bild 111 - Bruchfläche gescherter Al2O3-Edelstahl-Inc 600-Probekörper 





2.7.2 zerstörungsfreie Prüfverfahren 
 
Die zerstörungsfreien Prüfmethoden sind standardisiert in EN 1330. Man unterscheidet diese in 
volumen- und oberflächenorientierte Verfahren. Diese Prüfverfahren können im Gegensatz zu 
den zerstörenden Prüfverfahren i.d.R. direkt am Bauteil durchgeführt werden [Reit-85]. Für 
geschweißte [Wagn-02] oder gelötete [Blug-04] Metall-Keramik-Werkstoffverbunde sind 
entsprechende Prüfmethoden in der Literatur hinterlegt. Für Metall-Keramik-Verbunde kommen 
damit volumenorientierte Prüfalgorithmen, wie die Schallemissionsanalyse, die akustische 
Resonanzanalyse, die Computertomographie [Herr-09] sowie die Ultraschallprüfung in Frage. 
Ergänzt werden diese Methoden durch oberflächenorientierte Prüfverfahren [Tiet-96], wie die 
Thermographie, die Wirbelstromprüfung oder die Eindringprüfung. Insgesamt dienen diese 
Prüfverfahren zur Aufklärung von Werkstoffinhomogenitäten, welche sich in Form von Rissen 
oder stofflichen Unregelmäßigkeiten darstellen. Die messtechnischen Möglichkeiten speziell an 
Metall-Keramik-Verbunden hängen jedoch stark vom Detektions- und Auflösungsvermögen 
entsprechender Messeffekte am Probekörper ab. Daher ist die Entwicklung und Qualifizierung 
entsprechender Prüfverfahren speziell zur Bewertung von i.d.R. komplex geformten 
spritzgegossenen Verbundwerkstoffen und Werkstoffverbunden ein noch nicht abgeschlossenes 
Arbeitsgebiet. Zum Beispiel die Kombination von Computertomographie und Formfüllsimulation 
[Mann-08] ermöglicht dabei die Verifizierung topographischer Artefakte an spritzgegossenen  
Formkörpern, und kann so zum Auffinden von Prozess- oder Materialdefekten am konkreten 
Bauteil, unabhängig vom vollständigen Durchlaufen der Prozesskette, beitragen.  
 
2.7.3 Prädikative Methoden 
 
Unabhängig von den bereits erläuterten ingenieurtechnischen Methoden gibt es eine Vielzahl 
von grundlagenphysikalischen Untersuchungen zur Modellierung und Beschreibung der 
werkstofflichen Interaktionen in der Metall-Keramik-Fügezone [Finn-96], [Sieg-01], [Wu-95], 
welche ohne experimentell gestützte Eingangsgrößen arbeiten und in der Lage sind präzise 
Vorhersagen zu Struktur und Bindung zwischen metallischem und keramischem Partner auf 
atomarer Ebene zu machen. Diese auch als ab-initio-Rechnung bezeichnete, rein theoretische 
Betrachtungsweise, kann jedoch der stofflichen Komplexität realer Metall-Keramik-Systeme nur 
bedingt gerecht werden, wenngleich sie die Möglichkeiten der wissenschaftlichen Deklination 
erweitert. Der Einfluss der Fertigungsspezifik (Co-Shaping, Co-Firing) macht es auch hier 
notwendig, die theoretische Beschreibung des zu betrachtenden Werkstoffsystems an 
Werkstoffverbunden, die aus dem betreffenden Fertigungsprozess stammen, zu verifizieren. In 
[Germ-05] wurde für diverse metallische Paarungen eine mechanische Beschreibung 
spritzgegossener und co-gesinterter konzentrischer Ringverbunde vorgestellt (Bild 112). Dazu 
wurden die Radial- und Umfangsspannungen des konzentrischen Ringverbundes (Bild 113) 
durch die Gleichungen 6 bis 9 in Abhängigkeit der Formkörperdimensionen (a, b, c) sowie des E-
Moduls und der Schwindungsdifferenz (δ) beschrieben. Zusätzlich wurde die insitu-Spannung 
der Pulverpackung nach erfolgter Entbinderung während der Sinterkonsolidierung durch 
Gleichung 9 beschrieben. Der in diese als quadratischer Faktor eingehende Quotient aus 
Sinterhals- (X) und Partikelgröße (D) kann aus Dilatometerdaten errechnet werden. Weiterhin 
dienen die Partikelpackungsdichte (Vs), die Koordinationszahl der Pulverpackung (Nc), ein 
Spannungsintensitätsfaktor (k) sowie die temperaturabhängige Festigkeit des Bulkmaterials 
(σ0(T)) zur Beschreibung der Insituspannung gemäß Gleichung 9. Damit ist es möglich, unter 
Verwendung der materialspezifischen Eingangsgrößen aus Dilatometrie und Thermomechanik 
die oben formulierten Formkörperspannungen auf den ausgewählten Spritzguss-Sinterverbund 
zu projizieren. Für das bi-metallische Beispielsystem (ferritischer und austenitischer Edelstahl) 
konnten dazu die in radiale Richtung auftretenden Spannungen, welche für die Delamination 
des Fügeverbundes verantwortlich sind, in Abhängigkeit des Radius der Fügenaht sowie der 




Bild 112 – co-gesinterter 2K-
Spritzgussverbund aus ferritischem 
und martensitischem Edelstahl 




Bild 113 – radiale  Spannungen 
(links) und Umfangsspannungen 
(rechts) im konzentrischen 
Ringverbund, bei dem der äußere 
Ring stärker als der innere Ring 











Gleichung 6 - 9 – zur Beschreibung der max. 
radialen Spannung,  der max. Umfangs-
spannungen für Innen- und Außenring sowie 
der Insituspannung in der Pulver-packung 
nach der Entbinderung nach [Germ-05] 
 
Weiterhin wurden die auftretenden Umfangsspannungen, welche für die Ausbildung radialer 
Risse verantwortlich sind, in Abhängigkeit der stofflichen Ausführung von Innen- und Außenring 
sowie der Beanspruchungstemperatur in Bild 115 dargestellt. Diese Betrachtung des 
spritzgegossenen konzentrischen Metall-Metall-Verbundformkörpers erlaubt die mechanisch 
basierte Prediktion für dessen qualitative Darstellung. Demnach muss die Stärke der Grenzfläche 
die maximale radiale Belastung überschreiten um einer Delamination vorzubeugen und die 
Insitufestigkeit jeweils größer als die maximale Umfangsspannung sein, um einer, in radialer 
Richtung verlaufenden, Rissbildung entgegenzuwirken (Bild 116).   
 
 
Bild 114 – Abhängigkeit der Radialspannung im co-
gesinterten konzentrischen Ringverbund vom Radius der 
Fügenaht und der Temperatur nach [Germ-05] 
 
 
Bild 115 – Abhängigkeit der Umfangsspannung im co-
gesinterten konzentrischen Ringverbund zwischen 
ferritischem und austenitischem Stahl von der Temperatur  
nach [Germ-05] 
 
Dies kann grundlegend durch die Berücksichtigung von chemischer Bindung, Sinterschwindung 
und geometrischem Design des Formkörpers erfolgen. Dabei ist es naheliegend, chemisch 
identisch gebundene oder kompatible Pulverwerkstoffe, die ein ähnliches oder angepasstes 
Verdichtungsverhalten während der Co-Sinterkonsolidierung aufweisen, zu verwenden. Speziell 
Berechnungen des Spannungszustandes im Verbundformkörper bzw. im Interface können dabei 
wertvolle Gestaltungskriterien für einen spannungsarmen- oder toleranten Werkstoffverbund 
liefern, ohne dessen makroskopisches Erscheinungsbild zu beeinträchtigen.      
 
 
Bild 116 – Auswirkung unterschiedlicher Sinterschwindungen zwischen Innen- und Außenring auf den Sinterverbund 
von austenistischem und ferritischem Edelstahl nach [Germ-05] 
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3 Experimenteller Teil 
 
Die Entwicklung von Werkstoff und Verfahren ist unmittelbar an die Prozesskette des 
Pulverspritzgießens sowie an die generellen Anforderungen bei der Anpassung des 
Sinterverhaltens zweier Pulverwerkstoffe gebunden. Daher ist es notwendig, die Entwicklung 
beider Werkstoffe zunächst unabhängig vom Fertigungsverfahren zu untersuchen. Dazu zählen 
die Spezifikation der Partikel- und Packungseigenschaften sowie des Sinterschwindungs- und 
Dehnungsverhaltens. Die im Sinne einer ersten Näherung, außerhalb der Prozesskette 
entwickelten Werkstoffe, werden anschließend einer Verifizierung im Fertigungsprozess 
unterzogen. Ausgehend vom homogenen Einbringen der Pulver in die Formgebungsmasse wird 
dazu deren Fließ-, Entbinderungs- und Sinterverhalten während bzw. nach Durchlaufen 
relevanter Verarbeitungsprozesse untersucht. An co-gesinterten spritzgegossenen Formkörpern 




An einem Gerät vom Typ Mastersizer 2000 (Malvern Instruments) wurden die Partikelgrößen von 
den mit Ultraschall in wässriger Natriumhexamethaphosphatlösung dispergierten Pulvern durch 
statische Laserbeugungsmessung (mittels Fraunhofer-Methode) bestimmt. Mit Hilfe eines ASAP 
2010 (Micromeretics GmbH) wurden die spezifischen Oberflächen der bei 300 °C ausgeheizten 
Pulver durch Stickstoffadsorption nach der Methode Brunauer-Emmet-Teller ermittelt. Aus je 
fünf Messungen wurden dabei die Mittelwerte errechnet. Am Elektronenmikroskop (FESEM) 
wurden die Partikelform und die Oberflächenmorphologie der ausgewählten ZrO2- und 
Edelstahlpulver charakterisiert. Insgesamt wurden, die in Tabelle 4 spezifizierten, mit je 3 
% Y2O3 tetragonal phasenstabilisiserten ZrO2-Pulver unterschiedlicher Körnung 
untersucht. Untersuchungen an Edelstahlpulvern erfolgten an den Systemen 316L, 410, 
420, 430 und 17-4PH. Neben den regulären in Tabelle 5 bezeichneten 
Legierungssystemen wurde ein mit 2 % Titan legierter Stahl 17-4PH in die 
Untersuchungen einbezogen. Die nach thermischen Ausdehnungskoeffizient und 
Sintertemperatur möglichst passend zu den ZrO2-Pulvern ausgewählten Stahlpulver in 
Tabelle 6 wurden anhand dreier Partikelmodifikationen als gasverdüste, wasserverdüste 
und masterlegierte Pulver angemustert. Die Untersuchungen erfolgten am Fraunhofer 
IKTS – Dresden.  
Tabelle 4 – Zusammensetzung und Spezifikation verwendeter ZrO2-Pulver 
  Zirkoniumoxid (ZrO2) 
Bezeichnung  Y5-5 TZ-3Y-E TZ-3YS 
Hersteller  United Ceramics Tosoh Tosoh 
ZrO2 > 93,6 > 94,3 
Y2O3 5,0 – 5,4 4,95 - 5,35 4,95 - 5,35 
Al2O3 <0,65 0,15 - 0,35 <0,1 




 TiO2 <0,2 o.A. 
 Fe2O3 <0,06 <0,01 
 Na2O o.A. <0,04 
ρ [g/cm³]  6,05 
α [K-1]  8-13,5*10-6 
d50 [μm]  0,93 – 1,22 0,57 o.A 
aO [m²/g]  - 13 - 19 5 - 9 
TS [°C]  1500 1350 1450 
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Tabelle 5 – Zusammensetzung verwendeter Edelstahlpulver 
Pulvertype  Elementkonzentration / %    
PN-EN AISI  Fe Cr Ni Mo Si Mn C Cu Nb Ti 
X2CrNiMo 17-2-2 316L  66,7 17,8 11,2 2,5 0,51 1,3 0,03 - - - 
X6Cr13 410  86,8 11,6 - - 0,68 0,84 0,11 - - - 
X20Cr13 420  84,5 13,5 0,53 0,15 0,53 0,35 0,45 - - - 
X6Cr17 430  82,0 16,9 - - 0,44 0,58 0,09 - - - 
X5CrNiCuNb 16-4 17-4PH  74,1 16,5 3,7 0,12 0,66 0,55 0,04 4,1 0,36 - 
Modifikation 17-4PH-Ti  72,0 16,5 3,7 0,12 0,66 0,55 0,04 4,1 0,36 2 
 
Tabelle 6 – Spezifikation verwendeter Edelstahlpulver 
PN-EN AISI  Creq.* Nieq.* PREw* TL / °C α / 10-6/K ρ / g/cm3 Lieferant 
X2CrNiMo 17-2-2 316L  21,1 12,8 >24 1400 9-17 7,7 HC-Starck
X6Cr13 410  12,7 3,7 11,6 1530 10-12 7,7 Osprey 
X20Cr13 420  14,5 14,2 14,0 1510 10-12 7,7 Carpenter
X6Cr17 430  17,6 3,0 16,9 1510 10-12 7,6 HC-Starck
X5CrNiCuNb 16-4 17-4PH  17,8 5,2 >17 1440 10-12 7,8 Osprey 
Modifikation 17-4PH-Ti  21,8 5,2 >17 1440 - 7,8 Metallied 
*Creq. = %Cr + %Mo + 1,5x%Si + 0,5x%Nb + 2x%Ti ; Nieq. = %Ni + 30x%C + 0,5x%Mn ; PREw = %Cr + 3,3%Mo + 16%N 
 
3.1.1 Feedstockherstellung und Charakterisierung 
 
Unter Nutzung des von der Firma Imeta GmbH zur Verfügung gestellten 
Spritzgussbindersystems wurden die im Anhang A1 und A2 spezifizierten ZrO2- und Stahlpulver-
Feedstocks hergestellt. Dazu wurden die in Tabelle 7 spezifizierten Binderbestandteile nach der 
im Anhang bezeichneten Rezeptur, zusammen mit den keramischen bzw. metallischen Pulvern,  
bei ca. 160 °C in einem 2l Kneter der Firma Linden vorgemischt. Das abschließende 
Kompoundieren der vorgekneteten Massen fand anschließend auf einem beheizbaren 
Doppelschneckenextruder statt. Das zu einem Strang gepresste Extrudat wurde zu einem 
maschinengängigen Granulat zerkleinert. 
 
Tabelle 7 – verwendete Feedstockbinderbestandteile 
Komponente Handelsbezeichnung Wirkstoff ρ / g/cm3 TL / °C Lieferant 
Backbone Orgasol 3502 D* Polyamid 12-6 Copolymer 1,07 142 Arkema GmbH 
Weichmacher Loxiol 2472 Carbonsäureester 0,90 64 IMCD Deutschland 
GmbH&Co.KG 
Netzmittel Edenor C2285GW Fettsäure 0,82 76 Lieferant Caldic 
Deutschland Chemie  
Platzhalterpolymer Ceridust 6071** Polypropylenwachs 0,88 164 Clariant 
*Partikelgröße D50=17-23 μm ;     **Partikelgröße D50=16-20 μm 
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Zur Bestimmung des rheologischen Verhaltens während des Mischens von Stahl- bzw. Keramik-
Pulver und Binder wird ein elektrisch beheizbarer Messkneter des Typs 50EHT von Brabender 
GmbH & Co. KG, Duisburg verwendet. Die temperierte Knetkammer wird mit Druckluft (1,5 bar) 
gekühlt. Als Knetaggregate wurden Walzenschaufeln (W50EHT), die ein maximales 
Kammerfüllvolumen von 55 cm3 erlauben, verwendet. Der Messkneter (Bild 117) wurde zum 
Betrieb an das Basisgerät Brabender Plastograph angedockt (Bild 118). Mit der Antriebseinheit 
wurde eine Drehzahl von 50 U/min-1 realisiert (Tabelle 8). Der Compoundiervorgang für eine 
Kammerfüllung dauerte jeweils 30 min.  
 
Tabelle 8 - Betriebsdaten W50EHT  
Kammervolumen Drehzahl Drehzahlverhältnis  
angetriebene : mitlaufender Schaufel 
Arbeitstemperatur Knetaggregat 
50 cm3 50 U/min 2 : 3 90°C - 140°C Walzen 
 
 
Bild 117 - Knetkammer W50EHT  Bild 118 - Brabender Plastograph mit Messkneter 
 
Mit Hilfe eines Hochdruckkapilarviskosimeters (Bohlin RH10) wurde die Scherviskosität der 
Feedstocks in Abhängigkeit eines für den Pulverspritzguss charakteristischen Scherratenbereiches 
(10-1*s-1 < sr < 106*s-1) bestimmt. Dazu wurde zunächst der Einfluss der Temperatur auf die 
Scherviskosität der Feedstocks untersucht. Die dafür notwendigen Messungen wurden in der so 
genannten Doppelrohranordnung (Bild 119) durchgeführt. Der angeschmolzene Feedstock wird 
dabei durch eine Nulldüse (Bild 120) und eine Kapillardüse (Bild 121), mit jeweils einem 
Einlaufwinkel von 180 °, gepresst. Die Nulldüse besitzt theoretisch keine Düsenlänge und bringt 
damit lediglich einen Fließwiderstand in Form ihrer Einlauffläche auf den zu vermessenden 
Feedstock ein. Die Kapillardüse dagegen weist einen zusätzlichen Fließwiderstand durch ihre 
Düsenlänge auf. Durch das nach Baggley benannte Korrekturverfahren wurde der 
Fließwiderstand der Einlauffläche (gemessen an der Nulldüse) eliminiert. Die berechnete 
Scherviskosität wird in Abhängigkeit von der korrigierten Scherrate angegeben. 
 









Bild 121 - Messdüse (15x1x180) 
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3.1.2 Grünfolienherstellung und Charakterisierung 
 
Die Dispergierung keramischer und metallischer Pulver setzt die Kenntnis der elektrokinetischen 
Wechselwirkung zwischen Partikeloberfläche und umgebenden Medium voraus. Um 
Agglomerations- und Flockulationserscheinungen während der Pulverdispergierung ausschließen 
zu können, ist es notwendig den pH-Wert-abhängigen Ladungszustand der Pulverpartikel im 
Suspensionsmedium zu kennen. In Bild 122 sind die Verläufe der dynamischen Mobilität 
ausgewählter ZrO2- und Edelstahlpulver in Abhängigkeit des pH-Wertes angegeben. Eine 
Partikelagglomeration ist in dem pH-Wertbereich zu erwarten, bei dem die dynamische Mobilität 
der entsprechenden Partikel Null beträgt (isoelektrischer Punkt). Für die Verarbeitung der Pulver 
zu einer homogenen Suspension bedeutet dies, dass der einzustellende pH-Wert in der 
Suspension möglichst weit vom isoelektrischen Punkt entfernt sein muss. In der Regel wird zur 
Dispergierung der Pulver im basischen Bereich gearbeitet. Eine stark saure Lösung kommt als 
Dispersionsmedium nicht in Frage, da es hier zu Lösungserscheinungen der Pulverpartikel 
kommen kann. Auf Grundlage dieser Versuche wurde der einzustellende pH-Wert in der ZrO2-, 
Edelstahl- und ZrO2-Edelstahlmischsuspension auf 12 festgesetzt. 
 
 
Bild 122  - dynamische Mobilität ausgewählter, in Wasser dispergierter, ZrO2- und Stahl 17-4PH-Pulver in Abhängigkeit 
des pH-Wertes   
 
Zur Herstellung der Suspensionen wurde ein wässriges Bindersystem mit einem Polyvinylalkohol 
(PVA) –Binder verwendet (Bild 123, Tabelle 9). Die Dispergierung der Pulver erfolgte auf dem 
Walzenstuhl unter Zuhilfenahme keramischer Mahlkugeln. Um eine optimale Verarbeitung der 
Suspensionen gewährleisten zu können, wurden weitere Hilfsstoffe (Puffer, Verflüssiger, 
Entschäumer) in kleinen Mengen entsprechend den im Anhang A3 und A4 bezeichneten 
Rezepturen zugesetzt. 
 
Bild 123 - Zusammensetzung des Bindersystems in Ma.-% 
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Tabelle 9 – verwendete Folienbinderbestandteile 
Binderkomponente Funktion Wirkstoff ρ / g/cm3 Lieferant 
Wasser dest. Lösungsmittel - 1,00 - 
Mowiol 20-98 Binder 1 PVA 1,30 Clariant 
Primal Eco 8 Binder 2 C12-C14-Alkohole 1,10 Rohm and Haas 
Glycerin Plastifikator C3H8O3 1,26 Merck 
AMP-90 pH-Puffer 2-Amino-2-methyl-1-propanol 0,95 ANGUS Chemie GmbH 
Dolapix CE 64 Verflüssiger Polyelektrolyt 1,10 Zschimmer&Schwarz 
FM 111 Entschäumer Tenside 0,90 Henkel KGaA 
Ceridust 6071* Platzhalter Polypropylenwachs 0,88 Clariant 
*Partikelgröße D50=16-20 μm 
 
Zur Viskositätsmessung der Binderlösungen und Suspensionen wurden Untersuchungen an 
einem Rotationsviskosimeter des Typs Physika Rheolab MC 100 nach Z3DIN (17 ml 
Probenvolumen, DIN 53019) bei Scherraten von 1 bis 100 s-1 durchgeführt. Das Vergießen der 
Schlicker erfolgte auf einer Laborgießbank der Firma Netzsch Gerätebau GmbH (Bild 124) unter 
Nutzung der Doktor Blade Methode. Gießhöhen und Gießgeschwindigkeiten sind im Anhang 
A3 und A4 in Abhängigkeit der Schlickerrezeptur angegeben. Die Folienschlicker wurden auf 
Polyesterträgerfolien gegossen. Die Trocknung der gegossenen Folien erfolgte bei 
Raumtemperatur unter konstanter Luftfeuchte (45 %). 
 
Bild 124 - Laborfoliengießbank 
 
Bild 125 – ZrO2-Stahl Verbundgrünfolie mit gradiertem 
Werkstoffübergang 
 
Durch „grün in grün Gießen“ von keramischen, metallischen sowie gemischten ZrO2- und 
Stahlpulverschlickern war es möglich, Folienverbunde mit gradiertem Werkstoffübergang 
herzustellen (Bild 125). Die Füllstoffanteile wurden dazu einander angeglichen. Entsprechende 
Folien wurden beim Spritzgießen als Zwischenschicht verwendet und von beiden Seiten mit dem 
jeweils dem Deckmaterial entsprechenden Feedstockmaterial angespritzt. Der in den flächigen 
Folienverbund integrierte Stahl-Keramik-Werkstoffverbund wurde auch zur 
Oberflächenmodifikation einseitig mit Feedstock angespritzter Verbundformkörper genutzt. 
Durch das im Anhang A6 erläuterte Tiefziehen wurden entsprechenden Gradientenfolien die 
Innenkonturen von zur Verbunderkörperherstellung genutzter Werkzeugkavitäten aufgeprägt.                          
Die entbinderten Stahlpulver- und ZrO2-Folien wurden mittels Quecksilberporosimetrie 
(Micromeretics AutoPore IV) bezüglich ihrer Porengrößenverteilung untersucht. Die Formkörper 
(bestehend aus Stahl- und ZrO2-Pulver) wurden mittels Ionenschnittpräparation in axialer 
Richtung getrennt und mittels rasterelektronenmikroskopischer Verfahren (FESEM, EDX) auf das 
Vorhandensein eines Gradienten zwischen metallischer und keramischer Komponente hin 
untersucht. Als zerstörungsfreie Visualisierungsmethode wurden die Proben mittels 
Computertomographie untersucht. Gesinterte Werkstoffverbunde wurden ebenfalls in axialer 
Richtung getrennt, in Epoxidharz eingegossen, poliert und rasterelektronenmikroskopisch 
(FESEM) untersucht.     
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3.1.3 Thermische Analyse 
 
Thermogravimetrische Messungen zur Entbinderung wurden bis 500 °C unter Luftatmosphäre 
sowie bis 700 °C unter H2-Atmosphäre durchgeführt.  Bei einer Heizrate von 3 K/min unter 
trockener H2-Atmosphäre wurden die entbinderten (einkomponentigen) Probekörper bei 
Temperaturen zwischen 1350 °C und 1450 °C dilatometrisch in einem Simultan-Thermo-
Analyse-Gerät (STA 429) der Firma Netzsch Gerätebau GmbH untersucht. Die Entbinderung der 
Verbund-Probekörper wurde unter Varigongasatmosphäre (95 % Ar, 5 % H2) bei Temperaturen 
von 700 °C durchgeführt. Die anschließende Sinterung der Stahl-Keramik-Verbunde erfolgte mit  
einer Heizrate von 3 K/min und bei einer Sintertemperatur von 1350 °C unter trockener H2-
Atmosphäre in einem Vakuum-Gas-Sinterofen der Firma Heidorn Engineering GmbH. 
An den ausgewählten 17-4PH- und ZrO2-Feedstocks wurde die Wärmeleitfähigkeit λ nahe 
Raumtemperatur bestimmt. Dazu wurden spritzgegossene, gemäß DIN 51 908 stabförmige 
Probekörper (Länge 20 mm, Kantenlänge 5 mm) verwendet, welche mit einer Maßtoleranz von 
±0,2 mm hergestellt wurden. Die Bestimmung der spezifischen Wärmekapazität der 
ausgewählten Feedstocks erfolgte an zylinderförmigen Spritzgussproben (ø 5 mm; Höhe 1 mm), 
welche ebenfalls mit einer Maßtolernz von ±0,2 mm versehen waren im Temperaturbereich 
zwischen 0 °C und 150 °C nach DIN 51 007. Die Bestimmung der thermischen Dehnung der 17-
4PH- und ZrO2-Feedstocks wurde an stabförmigen Probekörpern (Länge 20 mm, Kantenlänge 5 
mm, Maßtolernz von ±0,3 mm) nach DIN 51 045 / DIN EN 821 im Temperaturbereich von 20 °C 
bis 90 °C durchgeführt. 
3.2 Fertigungstechnologie  
 
Im vorangestellten Literaturstudium wurden die bestehenden Möglichkeiten und 
Randbedingungen des Fügens und der Formgebung von Metall-Keramik-Werkstoffen erörtert. 
Die Kombination von Formgebung und Fügeverfahren, wie sie das 
Mehrkomponentenspritzgießen bietet, wurde bisher nur bis zu den unikalen metallischen oder 




Bild 126 - Schema Spritzgießverfahren 
 
Dabei stellt die Kombination der aus dem 
Kunststoffspritzgießen stammenden MIM- und 
CIM Technologie das komplettierende Bindeglied 
innerhalb der Gruppe der (Pulver-) 
Spritzgussverfahren dar (Bild 126). Die hohe 
Maßhaltigkeit in Verbindung mit der 
geometrischen Komplexität des Formkörpers 
sowie die Serientauglichkeit und 
Automatisierbarkeit des Fertigungsprozesses 
prädestinieren diese Technologie für die 
Herstellung neuartiger Metall-Keramik-
Werkstoffverbunde. Dieser Ansatz ist neu 
[Baum-09] und soll vor dem Hintergrund 
werkstofflicher und verfahrenstechnischer 
Aspekte in der vorliegenden Arbeit entwickelt 
werden. Während das genutzte Verfahren 
bereits ausführlich untersucht ist [Abac-07] und 
schutzrechtlichen Einschränkungen unterliegt 
[Gold-01], [Bear-01], konnten die neuartigen 
werkstofflichen Ansprüche an diese Technologie 
im Rahmen des in der vorliegenden Arbeit 
behandelten Themas formuliert und als Patente 
angemeldet werden [Lenk-96], [Baum-06]. 
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Durch die Verarbeitung der entwickelten Feedstockpaarungen im 2-Komponentenspritzgießen 
wurden zunächst makroskopische Testgeometrien zur Bestimmung der mechanischen 
Biegbruch- und Zugfestigkeit hergestellt (z.B. Bild 127 und 128). Unter Berücksichtigung 
verschiedener geometrischer Aspektverhältnisse wurden die in den Bildern 129 und 130 
dargestellten Stab- und Zylindergeometrien hergestellt.  Die Verarbeitungsparameter für die im 
Rahmen dieser Arbeit entwickelten Spritzgussmassen sind im Anhang A5 angegeben und 
wurden unter Berücksichtigung des Formfüllverhaltens der Spritzgussmassen durch 
Formfüllstudien am jeweiligen Formwerkzeug optimiert (Bilder 131 und 132). Zusätzlich wurden 
Mikrozugproben mit einer Querschnittsfläche von 1x1 mm2 hergestellt. Für die gesinterten 
Zugproben wurden Adapter zur Einspannung in die Zugprüfanlage mit den unterschiedlichen 
Sinterschwindungsmaßen entsprechenden Aussparungen angefertigt. Um den Einfluss der 
Probekörpergeometrie auf den darzustellenden Werkstoffverbund zu untersuchen, wurden 
Ringverbunde angefertigt. Dazu wurden spritzgegossene Keramikringe spanend bearbeitet, 
wieder in das Formwerkzeug eingelegt und mit dem korrespondierenden Metall- bzw. Keramik-
Feedstock angespritzt.  
 
 
Bild 127 – spritzgegossene Prüfkörper bestehend aus einer 
Werkstoffkomponente zur Spezifikation der 
Werkstoffeigenschaften Bild 128 – co-gesinterter Stahl-Keramik Biegebruchstab 
 
 
Bild 129 – längs- und stirnseitig gefügte Biegebruchstäbe 
 
 
Bild 130 – stirnseitg gefügter Zylinder 
 
 
Bild 131 – Formfüllstudie Stahlfeedstock (Optimum 
Einsspritzdruck 700 bar 
 
Bild 132 – Formfüllstudie ZrO2-Feedstock (Optimum 






Verwendet wurde eine 2-Komponentenspritzgussmaschine des Typs Allrounder 320S-500-60 
mit einer vertikalen Schließeinheit sowie je einer vertikal und horizontal gelagerten Spritzeinheit 
des Herstellers Arburg GmbH&Co. KG. Die verwendete Anlagentechnik entspricht in ihrer 
Grundaustattung den in der Kunststoffindustrie verwendeten Anlagen. Um jedoch die Material 
führenden Baueinheiten (Schnecke, Zylinder, Düse) vor den stark abrasiven Keramik- und Metall-
Feedstocks zu schützen, sind diese in Hartmetall ausgeführt. Die Werkzeugaufspannplatte ist 
zusätzlich mit einem Drehteller zum Drehen der auswerferseitigen Werkzeughäfte ausgestattet. 
Das gewählte Fertigungsverfahren zeichnet sich durch Maßhaltigkeit, Serienfähigkeit, 
geometrische Komplexität sowie Automatisierbarkeit aus. Unter Anwendung der  Technologie 
werden Prüf- und Demonstrator-Werkstoffverbunde hergestellt und für die weitere 
Charakterisierung einer obligatorischen Entbinderung und Sinterung unterzogen. Die einzelnen 
Aspekte der Verfahrenscharakteristik werden an ausgewählten Spritzlingen nachvollzogen und 
dargestellt. Die Darstellung von Werkstoffverbunden mit definierter Fügezone macht das 
additive Einspritzen der Fügepartner erforderlich. Die Verzögerungszeiten für das Kernziehen, 
den Kavitätswechsel, das Kühlen und das Auswerfen wurden daher immer so gewählt, dass die 
bereits in der Formkavität vorhandene Werkstoff- bzw. Materialkomponente vollständig 
verfestigt war. Eine Optimierung der Zykluszeiten wurde daher nicht durchgeführt. Die 
Maschinenparameter für die entwickelten Probekörper und Demonstratorbauteile sind im 
Anhang (A5) erläutert.    
 
3.2.2 Folienhinterspritzen  
 
Keramikfolien zur Verwendung als Substrat für elektronische oder piezoelektronische 
Anwendungen werden z.T. seit Jahrzehnten industriell gefertigt. Keramische oder 
pulvermetallische Grünfolien stellen darüber hinaus ein interessantes Halbzeug für die 
Herstellung multifunktioneller, geometrisch komplex geformter Bauteile, wie sie z.B. durch 
Pulverspritzgießen erhalten werden können, dar. Deshalb soll dargestellt werden, wie durch die 
Kombination der Verfahren Foliengießen und Pulverspritzguss komplex geformte, 
multifunktionale Stahl-Keramik-Verbundformkörper gefertigt werden können. Dieser Ansatz im 
Bereich der pulvertechnologischen Fertigungsverfahren zur Herstellung von Werkstoffverbunden 
ist ebenfalls neu [Walc-07] und entspricht in seinem Grundprinzip dem in der 
Polymerverarbeitung bekannten Inmould-Labelling [Joha-o.J.], [Wils-03], [Wils-03-1]. Der 
Mehrwert dieser Verfahrensoption besteht vor allem darin, dass beliebig kompliziert geformte 
Bauteiloberflächen großflächig mit einer wahlweise extrem dünnen metallischen oder 
keramischen Schicht versehen werden können. Hinzu kommt, dass die keramische oder 
pulvermetallische Grünfolie durch Stanzen, Prägen oder Tiefziehen [Baum-07], [Baum-08], [Bast-
03] die Form der Kavität des Spritzgusswerkzeuges annehmen kann und so deutlich zu einer 
Vereinfachung und Kostensenkung der für die Verbundformkörperherstellung benötigten 
Technologie beiträgt. Die fertigungsgerechte Realisierung der erläuterten innovativen Strategie 
hin zum automatisierten Großserienverfahren setzt grundlegende Eigenschaften wie die 
Tiefziehfähigkeit der keramischen bzw. pulvermetallischen Grünfolie sowie die grundlegende 
Kompatibilität von Spritzgussmasse und Folienmaterial ebenso wie die Co-Sinterfähigkeit von 
Keramik- und Metallpulver voraus. Im Folgendem soll die Kombination von  gestanzter Stahlfolie 
und Keramikspritzgussmasse sowie von geprägter und tiefgezogener Keramikfolie und 
Stahlspritzgussmasse zur Herstellung von co-gesinterten Stahl-Keramik-Verbundbauteilen an 
zwei Demonstratoren, einem Präparationsfadenführer für den Textilmaschinenbau [Baum-09-1] 




Das Hinterspritzen von Grünfolien setzt die Kompatibilität von Bindern und den gepaarten 
Werkstoffen voraus. Zunächst wurden unter Ausschluss geometrischer Struktureinflüsse 
zylinderförmige, plane Probekörper (Bilder 133 und 134) hergestellt. Dabei wurden die unikalen 
Werkstoffpaarungen Keramik-Keramik und Metall-Metall ebenso wie die Kombination von 
Metall- bzw. Keramikfolie und Keramik- bzw. Metall-Feedstock untersucht. Der Abgleich der 
Sinterschwindung zwischen Folie und Feedstock wurde an einzeln gesinterten Folien (Ø 20 mm) 
und Zylindern (Ø 20 mm) anhand des Durchmessers dokumentiert. Das Vorgehen zum 
Tiefziehen der Grünfolie sowie die Integration des ausgeformten Folienhalbzeuges in den 








Bild 134 - Probekörper Inmould-Labelling (Keramikfolie-
Stahlfeedstock) Ø 20mm  
 
 
3.2.3 Entbinderung und Sinterung 
 
Die zur Verbundformgebung ausgewählten Werkstoffpaarungen wurden einer 24-stündigen 
Extraktionsentbinderung im Acetonbad (50 °C) unterzogen. Anschließend wurde der Restbinder 
unter reduzierender (5 % H2, 95 %  Ar, 700 °C, 1 K/min) Atmosphäre pyrolysiert. 
Die Co-Sinterung der nach dem oben beschriebenen Vorgehen hergestellten 
Verbundformkörper erfolgte in einem Vakuum-Gas-Sinterofen (Molybdänauskleidung) der Firma 
Heidorn Engineering GmbH bei 1350 °C unter trockener H2-Atmosphäre. Die Aufheizrate betrug 
3 K/min. Nach einer Haltezeit von 1 h wurde mit 5 K/min auf 500 °C abgekühlt. Die 
Restkühlung erfolgte nach Ofencharakteristik.  
Das zur Sinterung der Werkstoffverbunde angewendeten Sinterregime (Bild 135) ergab sich 
damit aus der Art der, der Sinterung vorgeschalteten, thermischen Restentbinderung. Diese 
wurde unter reduzierender Atmosphäre durchgeführt.  
Dazu wurden die Verbundformkörper  in einer ersten Stufe des sich anschließenden 
Sinterprozesses bis 600 °C einem Vakuum ausgesetzt (Bild 135). Erst ab 600 °C wurde der Ofen 
mit H2 geflutet. Durch dieses Vorgehen, sollte sichergestellt werden, dass eventuelle 
Binderreste/Kohlenstoffreste möglichst vollständig aus dem Formkörper ausgetragen/ausgespült 
werden, um nicht dessen Sinterfähigkeit negativ zu beeinflussen. Das Spülen des Ofens mit 
Argon während der Abkühlung ab 500 °C hatte dagegen prozesstechnische Gründe. Auf diese 
Weise war es möglich die Überwachungszeit (Ex-Schutz) des Ofens um 4 h zu senken.  
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Bild 135 – Sinterregime  
 
3.3    Werkstoff- und Verbundspezifikation 
3.3.1 Bestimmung der Dichte 
 
Die Bestimmung der Feedstock- und Grünfoliendichte erfolgte an ausgewählten 
Feedstockgranulaten (ø ca. 2 mm) und Folienartefakten mittels Heliumpyknometerie an einem 
Multivolume He-Pyknometer 1305 (Micro Meritics). Die Materialdichten und Porositäten 
(innere/äußere) der gesinterten (unikalen) Werkstoffe wurden durch die Auftriebsmethode 
gemäß DIN EN 993-1  in dest. Wasser bestimmt. 
3.3.2 Dilatometrie 
 
Zur Untersuchung des thermischen Dehnungs- und Sinterverhaltens wurden die Möglichkeiten 
der konventionellen Schubstangendilatometrie am Fraunhofer IKTS - Dresden sowie die 
Optionen des optischen Dilatometers TOM-II am Fraunhofer ISC - Würzburg genutzt. Die 
Charakterisierung des Schwindungsverhaltens der unikalen Keramik- und Metallwerkstoffe 
erfolgte dabei am Simultan-Thermo-Analyse-Gerät STA 429 der Firma Netzsch Gerätebau GmbH, 
wahlweise unter Luft oder H2-Atmosphäre. Dabei wurde das Dehnungsverhalten am Grünkörper 
und am Sinterkörper untersucht. Dilatometeruntersuchungen an Keramik- bzw. Metallfolien 
waren möglich, indem die aufgerollte Folie in einer Al2O3-Hülse in Längsachsenrichtung in das 
Dilatometer eingespannt wurde. Die optische Dilatometrie unter reduzierender Atmosphäre 
(5 % H2, 95 % Ar) ermöglichte die Untersuchung des Dehnungs- bzw. Schwindungsverhaltens 
direkt am Werkstoffverbund. Dazu wurden die in Bild 136 dargestellten zylindrischen 
Hohlkörper durch spanende Bearbeitung aus spritzgegossenen Metall-Keramik-Verbundproben 
herausgearbeitet. Der Schattenriss der Proben während der Wärmebehandlung wurde 
aufgezeichnet und zur Auswertung des Sinterschwindungsverhaltens beider 




Bild 136 - Metall-Keramik - Probekörper für die optische 
Dilatometrie  
Bild 137 - Messprinzip optische Dilatometrie 
 
3.5.2 Optische Interfaceanalyse 
 
 
Bild 138 - Messfleckgröße in Abhängigkeit der 
Werkstoffdichte und der Anregungsenergie 
Die Möglichkeiten der Elektronenmikroskopie wurden 
zur Gefüge- und Interfaceanalyse genutzt. Unter 
Berücksichtigung der Messfleckgröße wurde die 
Anregungsspannung (siehe Bild 138) in Abhängigkeit 
der Werkstoffdichte, der untersuchten Materialien, auf 
ein möglichst hohes Auflösungsvermögen hin gewählt. 
Für Elementanalysen im EDX-Modus (energy dispersive 
x-ray analysis) sind damit Anregungsspannungen 
kleiner 15 kV um im ZrO2-Gefüge Messfleckgrößen 
unter 1,0 μm bzw. im Stahl-Gefüge Messfleckgrößen 
unter 0,8 μm zu erhalten, notwendig. Die Probekörper 
wurden zur Präparation in Epoxidharz eingegossen und 
mechanisch poliert. Zusätzlich wurde die Ar-
Ionenstrahlpräparation zur Aufbereitung gesinterter 
und ungesinterter Probenoberflächen genutzt.            
3.5.3 Mechanische Festigkeit 
 
Die Bestimmung der Zugfestigkeit an Mikrozugproben (Bild 139) wurde am Fraunhofer IFAM 
Bremen durchgeführt. Die Probekörper wurden dazu in eine kardanisch gelagerte Aufhängung 
gelegt (Bild 140) und bei einer Traversengeschwindigkeit von 2 mm/min geprüft. Die Messungen 
erfolgten an einer Universalprüfmaschine des Typs Instron RT mit einer 1 kN-Kraftmessdose. Der 
Prüfquerschnitt wurde an jeder Probe manuell (Messschieber) ermittelt.   
 
 
Bild 139 -  Metall-Keramik - Mikrozugproben (as fired) 
 





3.5.4 Röntgenographische Eigenspannungsanalyse 
 
Die Messungen zur Bestimmung der Eigenspannungen im Metall-Keramik-Werkstoffverbund 
wurden am Fraunhofer IZfP Dresden durchgeführt. Dazu wurde zunächst eine Auswahl 
gesinterter Verbundprobekörper (Mikrozugproben, Bild 142) in Epoxidharz eingegossen (Bild 
141) und mittels Argon-Ionenstrahlpräparation oberflächenbehandelt. Dabei wurde die 
Oberfläche um ca. 100 μm abgetragen. Die anschließende Röntgenmessung erfolgte nach dem 
sin2ψ – Verfahren. Verwendet wurde eine Chromstrahlung mit λ = 2,28 Å. Insgesamt wurden 
sechs Messpunkte (Messfleck ca. 100 μm) in einem Abstand von 200 μm normal zur Fügezone 
ausgewertet (Bild 143). Der Probekörper wurde dabei um die Probenquerachse von -60 ° bis 
+60 ° in 20 ° -Schritten gekippt. Die Messzeit pro Messplatz betrug 400 s. 
 
 
Bild 142 - Prüfkörper 
 
Bild 141 - in Epoxidharz eingegossene 
Verbundprüfkörper 
 
Bild 143 - röntgenographischer Messbereich 
 
Die ausgewerteten Peaks waren im Falle von Stahl 17-4PH der (311) -Reflex bei 2Θ = 156,1 ° 
(siehe Bild 144) und bei der ZrO2-Keramik der (313) –Reflex bei 2Θ = 152,7 ° (siehe Bild 145). In 
den Abbildungen 144 und 145 sind für beide Fügepartner Diffraktogramme für verschiedene 
Kippwinkel dargestellt. Während im ZrO2 die Intensität der Peaks sich im Verlauf der Kippung 
nicht verändert, variiert die Höhe der Reflexe im Stahlteil deutlich. Dies ist i.d.R. auf eine 
Texturierung des untersuchten Gefüges zurückzuführen. Zusätzlich könnte die Breite der Peaks 
auch auf das Vorliegen von Kristalldefekten, welche sich während der Co-Sinterbehandlung 
oder während der Probenpräparation heraus gebildet haben, hinweisen.   
 
 
Bild 144 – Diffraktogramm Messposition im Stahl 17-4PH 
 
Bild 145 – Diffraktogramm Messposition im ZrO2 
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In Abbildung 146 sind die Diffraktogramme für verschiedene Kippwinkel (Bild 147) an einer 
Messposition im mit 2 % Ti-Pulver dotierten Stahl 17-4PH dargestellt. Die erhebliche Variation 
der Peakhöhe ist ein eindeutiges Kennzeichen für ein stark texturiertes Material. Die hier 
ermittelten Spannungen im Fe-Gitter können deshalb Fehler behaftet sein.      
 
 
Bild 146 – Diffraktogramm Messposition im mit 2 % Ti-
Pulver dotierten Stahl 17-4PH 
 
 
Bild 147 – Intensität des Messreflexes im mit 2 % Ti-Pulver 


























4  Ergebnisdiskussion 
4.1    Werkstoff- und Pulverauswahl 
 
Voraussetzung für den Erhalt spritzgegossener Stahl-Keramik-Verbunde ist das erfolgreiche Co-
Sintern der gepaarten Pulverwerkstoffe. Da die Versinterung der Fügepartner unter gleicher 
Temperatur und Ofenatmosphäre stattfindet, ist es unerlässlich, dass beide Partner (Stahl und 
Keramik) eine im Betrag gleiche Sintertemperatur aufweisen. Für die thermische 
Wechselbeständigkeit ist es außerdem von maßgeblicher Bedeutung, dass die thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten der Keramik und des Stahls innerhalb des Beanspruchungsintervalls 
gleich groß sind. Die gemeinsame Sinterung beider Pulver zu einem formstabilen Verbund setzt 
weiterhin voraus, dass die entsprechenden Partikelgrößenverteilungen und 
Oberflächenmorphologien der verschiedenen Pulver dennoch zu einem betragsmäßig gleichen 
Sinterschwund führen. Bild 148 gibt die grundlegenden Zusammenhänge zwischen 
Packungsdichte und Sinterschwindung graphisch wieder. Unter der Annahme einer in alle drei 
Raumrichtungen in gleichem Maß erfolgenden Konsolidierung einer Pulverpackung (isotropes 
Verhalten), kann die lineare Sinterschwindung durch Gleichung 10 beschrieben werden. Vor der 
eigentlichen Sinterung wird dabei das Pulver mechanisch vorverdichtet. Um gleiche 
Schwindungsbeträge in den miteinander kombinierten Pulverpackungen und eine vollständige 
Verdichtung zu erzielen, müssen demnach Metall- und Keramikpulver auf die gleiche 
Packungsdichte vorverdichtet werden (symmetrische Packungen). Gleiche Schwindungsbeträge 
können ebenfalls mit unterschiedlich dicht gepackten Pulverkombinationen erzielt werden, 
wenn mindestens einer der beiden Partner während der Co-Sinterung nicht vollständig 

















ρG    
ρS    
φP         
 
lineare Schwindungsdifferenz            
Referenzlänge        
lineare Sinterschwindung         
Gründichte        









Bild 148 - Abhängigkeit der theoretischen Sinterschwindung von der Dichte der Pulverpackung 
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In Abhängigkeit von der Partikelgröße und Partikelform können unter Anwendung des 
gewählten Formgebungsverfahrens Packungsdichten zwischen 45 % und 70 %, welchen lineare 
Sinterschwindungen zwischen ca. 11 % und 24 % entsprechen, erreicht werden.  
Die verschiedenen, in dieser Arbeit untersuchten, Keramik- und Stahlpulvertypen sind zunächst 
durch die in Bild 149 dargestellten Partikelgrößenverteilungen gekennzeichnet.  
 
 
Bild 149 - Partikelgrößenverteilungen ausgewählter Keramik- und Stahlpulvertypen 
 
Dabei wurden je drei ZrO2-Keramikpulver und Stahl 17-4PH-Pulver unterschiedlicher Körnung 
und Morphologie untersucht (siehe Bild 149). Die gegenüber den Stahlpulvern feineren 
Keramikpulver weisen mittlere Partikelgrößen von 0,18 μm (TZ-3Y-E), 0,48 μm (TZ-3YS) und 
1,08 μm (Y5-5) auf, und liegen damit um bis zu zwei Zehnerpotenzen unter den D50-Werten der 
ausgewählten Edelstahlpulver. Diese variieren in ihren mittleren Partikelgrößen von 4,72 μm 
(Masteralloy) über 7,57 μm (Gasverdüsung) bis zu 15,46 μm (Wasserverdüsung). Umgekehrt 
proportional zu den Partikelgrößen verhalten sich die spezifischen Oberflächen der dargestellten 
Pulver, deren Beträge ebenfalls um bis zu zwei Zehnerpotenzen, von 15,37 m2/g beim feinsten 
ZrO2-Pulver (TZ-3Y-E) bis zu 0,15 m2/g beim gröbsten Stahlpulver (17-4PH wasserverdüst), 
variieren. Die Partikel der ZrO2-Typen weisen dabei eine unregelmäßige, körnige Partikelform auf. 
Bei den Stahlpulvertypen können sphärische Partikelformen (Masteralloy, Gasverdüsung) und 
kompakte, unförmige Partikelformen (Wasserverdüsung), deren unterschiedliche 
Erscheinungsformen den genannten Herstellungsprozessen entstammen, voneinander 
unterschieden werden. Je geringer die spezifische Oberfläche der Pulverpartikel und je größer 
die Partikelgröße, desto größer ist i.d.R. die Packungsdichte des Pulvers. Dieser Trend äußert sich 
bereits in den gemessenen Schütt- und Klopfdichten. Die feinen Keramikpulver weisen aufgrund 
ihrer höheren spezifischen Partikeloberflächen Schüttdichten von lediglich 20 % der 
theoretischen Werkstoffdichte auf (siehe Tabelle 10). Die Klopfdichte des Pulvertyps Y5-5 
bezeichnet dabei eine Steigerung der Verdichtung auf maximal 33,88 %. Anders als bei den 
Keramikpulvern genügen die erreichbaren Klopfdichten der sphärischen Stahlpulvertypen bereits 
einer ausreichenden Vorverdichtung für die folgende Sinterverdichtung. Bei den Typen 
„Masteralloy“ und „Gasverdüst“ werden Packungsdichten, die z.T. weit über 50 % (52,68 % 
bzw. 61,81 %) der theoretischen Werkstoffdichte liegen, erreicht. Erst bei dem gröberen und 
unförmigen wasserverdüsten Partikeltyp sinkt die Schütt- und Klopfdichte, aufgrund der 
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geometrisch undefinierten Aspektverhältnisse der Primärpartikel, auf Werte unter 50 % ab. Ziel 
der weiteren Entwicklung muss es daher zunächst sein, die Packungsdichten der 
korrespondierenden Keramik- und Stahlpulver gemäß der oben (in Bild 148) dargestellten 
Abhängigkeit der theoretischen Sinterschwindung von der Packungsdichte, aufeinander 
abzustimmen. Dazu wird es aus prozesstechnischen Gründen notwendig sein, unter 
Aufwendung von Scherenergie eine homogene Mischung von Pulver und Binderphase, ggfs. 
auch unter Berücksichtigung der Dispergierbedingungen oberflächenaktiver Pulverpartikel in 
polaren Medien, herzustellen.                
 
Tabelle 10 - Partikelcharakterisierung der Ausgangspulver 












TZ-3Y-E 15,37 0,09 0,18 0,22 18,02 22,48 
TZ-3YS 6,95 0,08 0, 48 2,31 20,66 23,31 
ZrO2 
Y5-5 6,14 0,35 1,08 2,51 21,43 33,88 
Masteralloy 0,32 1,61 4,72 19,10 37,25 52,68 
Gasverdüst 0,22 3,39 7,57 14,51 49,68 61,81 
17-4PH 
Wasserverdüst 0,15 6,85 15,46 31,45 32,31 43,33 
 
Primäre Kenngröße der Abstimmung von metallischer und keramischer Pulverpackung im Sinne 
der vorliegenden Arbeit ist die Anpassung der Schwindungsbeträge, welche sich während der 
gemeinsamen Sinterung einstellen. Die (volumetrische) Sinterschwindung entspricht dabei aus 
prozesstechnischer Sicht dem Volumenanteil der Binderphase bzw. dem Hohlraumvolumen in 
der (entbinderten) Pulverpackung. Diese, auch als Porosität des Grünkörpers bezeichnete, 
Kenngröße ist ein Maß für die Vorverdichtung der Pulverpackung durch den 
Masseaufbereitungs- bzw. Formgebungsprozess. Bild 150 gibt die über den Porendurchmesser 
aufgetragenen Ableitungen des Quecksilberintrusionsvolumens an den für die ausgewählten 
Pulvertypen charakteristischen Packungen, welche für eine nachfolgende Sinterbehandlung 
ausreichend vorverdichtet wurden, wieder. Vergleicht man die daraus resultierenden mittleren 
Porendurchmesser und spezifischen Porenoberflächen beider Pulverwerkstoffe (Tabelle 11), so 
spiegelt sich die bereits bei der Betrachtung der Partikelgrößenverteilungen gefundene 
Korrelation zwischen Abmessung der betrachteten Aspektgröße (Partikel bzw. Pore) und Dichte 
der Packung, jeweils in Abhängigkeit des entsprechenden Partikeltyps, wieder. Der mittlere 
Porendurchmesser ist dabei um ca. eine Zehnerpotenz kleiner als die entsprechenden mittleren 
Partikeldurchmesser. Bei monomodalen Pulvern entspricht weiterhin die spezifische Oberfläche 
der Partikel der Porenfläche. Lediglich der Stahlpulvertyp „Masteralloy“ weicht von dieser 
Beobachtung ab, da hier eine bimodale Partikelverteilung von grobem Eisenpulver und feinem 
Legierungspulver, welche zu einer ebenfalls bimodalen Porengrößenverteilung, bezeichnet durch 
die beiden mittleren Porendurchmesser 3,79 μm und 0,183 μm, führt, vorliegt.   
        
Tabelle 11 - Messergebnisse Hg-Porosimetrie 








TZ-3Y-E 16,08 0,03 - 45,46 
TZ-3YS 6,41 0,10 - 47,96 
ZrO2 
Y5-5 - - - - 
Masteralloy 2,82 3,79 0,183 46,10 
Gasverdüst 0,29 1,21 - 38,12 
17-4PH 
Wasserverdüst 0,25 2,15 - 44,42 
 
Die Darstellungen in Bild 150 ermöglichen jedoch zusätzlich Aussagen zur Porengröße und 
deren Verteilung, welche lediglich von der Partikelmorphologie der untersuchten Pulvertypen 
abhängig sind. Monomodale, fein verteilte und sphärische Partikel zeichnen sich demnach durch 
eine weitestgehend symmetrische und scharf abgegrenzte Verteilungskurve aus. Dies trifft z.B. 
für den ZrO2-Pulvertyp TZ-3Y-E und das gasverdüste 17-4PH-Edelstahlpulver zu. Im Gegensatz 
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dazu weist das wasserverdüste 17-4PH-Stahlpulver aufgrund seiner charakteristischen 
Partikelmorphologie eine breiter gestreute und asymmetrische Porengrößenverteilung auf. 
Daraus kann geschlossen werden, dass das Beseitigen der Poren während des Sinterprozesses 
besonders bei den Pulvertypen mit einer eng begrenzten Größenverteilung, möglichst kleiner 
Partikelzwischenräume, zu einer isotropen und damit maßhaltigen Sinterschwindung sowie zu 
einem vollständigen Schließen der Porosität führt.     
 
 
Bild 150 - Porengrößenverteilung in ausgewählten, von im Spritzguss verarbeiteten Feedstock-Pulverpackungen 
untersuchter Stahl 17-4PH- und ZrO2-Pulver 
 
Im Gegensatz zu den erläuterten, von Partikelgröße und –Form abhängigen physikalischen 
Materialeigenschaften, stellt das thermische Dehnungsverhalten die wesentliche werkstoffliche 
Kenngröße bei der Wahl des metallischen und keramischen Fügepartners dar. Berücksichtigt 
man die obligatorische Co-Sinterbehandlung zur Konsolidierung beider Pulverwerkstoffe, so 
wirken Differenzen im thermischen Dehnungsverhalten der beiden gesinterten Fügepartner vor 
allem bei der Abkühlung auf den co-gesinterten Werkstoffverbund ein. Zusätzlich sind 
Differenzen aufgrund des thermischen Dehnungsverhaltens der beiden miteinander 
kombinierten Pulverpackungen bereits während der Aufheizphase der Co-Sinterbehandlung zu 
erwarten. Nach Gleichung 11 und 12 kann aus den Messpunkten der Aufheiz- und 
Abkühlkurven sinterdilatometrischer Messungen mittels linearer Regression der thermische 
Ausdehnungskoeffizient für ausgewählte Temperaturintervalle errechnet werden. Dazu wird die 
ins Quadrat gesetzte Differenz zwischen gemessener Dehnung (dL) und deren linearer Abbildung 
(α *Ti+A) entsprechend des differentiellen Minimumkriteriums gleich Null gesetzt und partiell 
nach den Größen α (thermischer Ausdehnungskoeffizient) bzw. A (lineare Konstante) abgeleitet. 
Die im, sich daraus ergebenden, Gleichungssystem enthaltenen Mittelwerte werden gemäß den 
Gleichungen 13a-d ersetzt und nach Gleichung 14 zur Bestimmung des thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten α aufgelöst. Aus den zugrundeliegenden Dilatometermessungen 
wurden die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der oben eingeführten ZrO2- und Stahl 17-
4PH-Pulver in 100 K Intervallen, anhand der Abkühlkurve des gesinterten Werkstoffes, ermittelt 
und am Beispiel des ZrO2-Typs TZ-3Y-E und Stahl 17-4PH (gasverdüst) in Bild 151 graphisch 
dargestellt.    
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Gleichung 11 - Minimumkriterium lineare Regression für den thermischen Ausdehnungskoeffizienten α 










































Gleichung 12 - Minimumkriterium lineare Regression für den Lösungsterm A zur Bestimmung des thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten α 
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Dabei wurde der für das jeweilige Temperaturintervall berechnete thermische 
Ausdehnungskoeffizient jeweils über dessen Mittelwert aufgetragen. Für die mittels linearer 
Regression errechneten Kurvenintervalle sind die beschreibenden Gleichungen in Bild 151 den 
Temperaturintervallen zugeordnet. Das zusätzlich ermittelte Bestimmtheitsmaß liegt für jede 
Regressionsgerade über 0,998 und belegt damit eine hinreichende Genauigkeit der abbildenden 
Funktionen. Die Linearitätskoeffizienten der Gleichungen entsprechen dabei gemäß dem oben 
erläuterten Lösungsansatz dem hier mit dem Faktor 10-4 versehenen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten. Der Nulldurchgang der in Bild 151 dargestellten Dehnungskurven 
auf der Temperaturachse für Stahl 17-4PH (gasverdüst) und ZrO2 (TZ-3Y-E) orientiert sich am 
Übergang von Sinterschwindung zu Dehnungsschwindung unmittelbar nach Erreichen der Co-
Sinterkonsolidierung bei 1300 °C. Tendenzielle Unterschiede im Dehnungsverhalten beider 
Werkstoffe äußern sich bereits im Absolutbetrag (gemessen über das Temperaturintervall von 
100 °C bis 1300 °C) von etwa 1,05 % für Stahl 17-4PH und 1,55 % für ZrO2. Die daraus 
resultierenden thermischen Dehnungskoeffizienten korrelieren mit dieser Differenz und weisen 
über das gesamte Sinterintervall eine Differenz von größer gleich 3*10-6/K auf. Während die 
thermischen Dehnungskoeffizienten der Edelstahlprobe einem kontinuierlichen, leicht 
steigenden Kurvenverlauf folgen, weist die ZrO2-Probe eine davon abweichende Tendenz im 
unteren Temperaturbereich (zwischen 100 °C und 400 °C) auf.      
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Bild 151 - Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten an der Abkühlkurve der Sinterdilatometermessung 
am Beispiel von ZrO2 Typ TZ-3Y-E und Stahl 17-4PH (Gasverdüst) 
 
Vergleicht man die in Tabelle 12 bestimmten Werte des thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
für die jeweils drei ZrO2- und 17-4PH-Werkstoffe, fällt auf, dass die ZrO2-Modifikation TZ-3Y-S 
sowie die Stahl 17-4PH-Variante Masteralloy (MA) deutlich von den jeweils zwei Referenzproben 
abweichen und Beträge unter deren Mittelwert annehmen. Die ZrO2-Proben TZ-3Y-E und Y5-5 
weisen im Bereich von 400 °C bis 1000 °C, ebenso wie die beiden wasser- und gasverdüsten 
17-4PH-Edelstähle, nahezu identische thermische Ausdehnungskoeffizienten auf. Während der 
thermische Ausdehnungskoeffizient für beide Edelstahlmodifikationen im genannten 
Temperaturintervall zwischen 8,0 und 9,5*10-6/K liegt, können für die Masteralloyvariante 
lediglich Werte zwischen 4,5 und 7,0*10-6/K festgestellt werden. Mögliche Ursache hierfür ist 
die Legierungsbildung während der Sinterkonsolidierung des nickelmartensitischen Gefüges, 
welches sich im Unterschied zu den beiden fertigen Legierungspulvern erst während der 
Wärmebhandlung durch die Reaktion des Carbonyleisenpulvers mit dem vorlegierten 
Stahlbildner  ausbildet. Die Differenz im Verlauf des thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
zwischen den ZrO2-Typen TZ-3Y-E bzw. Y5-5, welcher für den genannten Temperaturbereich 
zwischen 10,5 und 13,0*10-6/K liegt,  und TZ-3YS, welcher Werte zwischen 9,0 und 11,5*10-6/K 
aufweist, lässt sich wiederum durch die unterschiedlichen Dotierungsanteile von Al2O3 
begründen. TZ-3YS weist einen gegenüber TZ-3Y-E bzw. Y5-5 (< 0,4 %) geringeren Al2O3-
Stabilisierungsanteil von < 0,1 % auf, der hier offensichtlich für das Absenken des 
Ausdehnungskoeffizienten verantwortlich ist.        
 
Tabelle 12 - mittlere thermische Ausdehnungskoeffizienten ermittelt aus der Abkühlkurve der Sinterdilatometrie 
 α (T) / *10-6/K 
Temperatur / °C 150 250 350 450 550 650 750 850 950 1050 1150 
Werkstoff            
TZ-3Y-E 14,4 12,73 13,43 10,66 10,76 11,58 11,88 12,31 13,37 13,01 14,87 
TZ-3YS 8,83 9,29 9,93 9,13 9,52 10,61 9,99 10,87 10,91 11,31 11,77 
ZrO2 
Y5-5 10,95 11,05 10,91 10,70 10,97 11,46 11,67 11,96 12,33 12,09 12,49 
MA - - 4,51 4,57 4,94 5,94 5,47 5,50 6,02 7,05 10,85 
G 7,41 7,90 8,01 7,97 8,14 8,83 9,01 9,19 9,67 9,46 9,95 
17-4PH 
W - 4,26 7,24 7,89 8,08 8,31 8,84 8,53 9,01 9,10 - 
 
Während der thermische Ausdehnungskoeffizient der untersuchten ZrO2-Chargen in der 
Abkühlphase, unmittelbar nach der Sinterkonsolidierung, um ca. 3-5*10-6/K größer als der TAK 
entsprechender Stahl-17-4PH-Varianten ist, muss für die, während der Aufheizphase an den 
Pulverpackungen ermittelten TAK das Gegenteil festgestellt werden. Dabei fallen die in Bild 152 
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dargestellten Ausdehnungskoeffizienten der 17-4PH (G)-Charge um ca. 5 bis 7*10-6/K höher als 
die des ZrO2-Typs (TZ-3Y-E) aus. Damit differieren die mittleren TAK der betrachteten 
Stahlpulvertype zwischen Aufheiz- und Abkühlphase um den Faktor zwei. Dagegen bleibt die 
thermische Dehnung der untersuchten ZrO2-Type etwa gleich und nimmt mit 
Temperaturerhöhung, bedingt durch die einsetzende Sinterschwindung, scheinbar ab. Die 
resultierende max. Differenz der thermischen Dehnung zwischen den miteinander kombinierten 
ZrO2- und 17-4PH-Chargen während Aufheiz- und Abkühlphase bleibt mit ca. 0,6 % (linear) 
konstant. Da diese jedoch mit einem Vorzeichenwechsel verbunden ist, erfährt der 
Werkstoffverbund eine Dehnungsdifferenz von insgesamt 1,2 % (linear) während des 
betrachteten Temperaturzyklus der Co-Sinterbehandlung.     
 
 
Bild 152 - Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten an der Aufheizkurve der Sinterdilatometermessung 
am Beispiel von ZrO2 Typ TZ-3Y-E und Stahl 17-4PH (Gasverdüst) 
 
Diese Feststellung ist insofern unerwartet, da die TAK entsprechender, in der Literatur 
hinterlegter, schmelzmetallurgisch hergestellter, 17-4PH-Stähle, deutlich von diesem Trend 
abweichen. Die als Referenz, wenn auch nur im unteren Temperaturbereich bis 400 °C, 
verfügbaren TAK des Typs 17-4PH decken sich dabei mit den TAK der korrespondierenden ZrO2-
Keramik (Tabelle 13) und werden üblicherweise bei Temperaturerhöhung ermittelt. Während 
nun die oben ermittelten TAK entsprechender ZrO2-Chargen mit den in der Literatur 
angegebenen Werten übereinstimmen, entspricht der Mittelwert der am sinternden System 17-
4PH beim Aufheizen und beim Abkühlen errechneten TAK, in guter Näherung, dem in der 
Literatur hinterlegten Wert für das gleichnamige Bulkmaterial (siehe Bild 293 Anhang A10). 
Daraus soll nun geschlossen werden, dass die ebenfalls identischen TAK beider nach der Co-
Sinterung konsolidierten Fügepartner im unteren Temperaturbereich (ca.1/2 Sintertemperatur) 
die Voraussetzung für eine thermische Wechselbeanspruchung erfüllen können. Diese 
Interpretation führt zu der Feststellung, dass eine wesentliche Limitation der Ausbildung eines 
entsprechenden Werkstoffverbundes durch die dargestellten Dehnungsdifferenzen während der 
Co-Sinterbehandlung, gekennzeichnet durch eine max. Dehnungsdifferenz von ca. 1,2 % 
(linear), gegeben ist. Nach der Sinterkonsolidierung können für beide Werkstoffe gleiche Beträge 
im TAK vorausgesetzt werden. Die obere Beanspruchungstemperatur beider 
Verbundkomponenten wird dabei durch die max. übliche Beanspruchungstemperatur der 
Stahlkomponente von ca. 400 °C bestimmt.         
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Tabelle 13 - Vergleich der theoretischen und experimentell ermittelten thermischen Kenngrößen für die Co-sinterung 
von  Stahl 17-4PH und ZrO2 
 αmin / *10-6/K αØ / *10-6/K αmax / *10-6/K Tmin / ° C TØ / ° C Tmax / ° C 
Sinterung Aufheizen  
ZrO2 (TZ-3Y-E) 7,58 10,1 12,4 1350 1425 1500 
17-4PH - G 15,03 17,7 20,3 1360 1390 1420 
A17-4PH / AYPSZ 1,98 1,75 1,64 1,01 0,98 0,95 
Sinterung Abkühlen  
ZrO2 (TZ-3Y-E) 10,66 11,7 12,7 1350 1425 1500 
17-4PH - G 6,93 8,4 9,89 1360 1390 1420 
A17-4PH / AYPSZ 0,65 0,72 0,78 1,01 0,98 0,95 
Referenz Aufheizen  
ZrO2 (YPSZ) 10,4 11,3 12,2 25 413 800 
17-4PH (1.4542) 10,9 11,2 11,5 25 213 400 
A17-4PH-M / ATZ-3Y-E 1,05 0,99 0,94 1,00 0,52 0,50 
 
Aus dieser Feststellung folgt die Betrachtung der in Bild 153 dargestellten, jeweils 
temperaturgeführten, Aspekte. Infolge der für die angestrebte Verfahrensroute obligatorischen 
Sinterbehandlung müssen Differenzen im thermischen Dehnungsverhalten der Pulverpackung 
von Stahl-17-4PH und ZrO2 während der Aufheizphase, welche mit dem Faktor 1,6 bis 2,0 im 
gesamten, für die Co-Sinterung in Frage kommenden Temperaturintervall (1350 °C bis 
Schmelzpunkt 17-4PH), behaftet sind, festgestellt werden (Bild 153 – rot). Hinzu kommt das, mit 
einem Vorzeichenwechsel versehene, thermische Dehnungsverhalten der gesinterten 
Fügepartner während der Abkühlung unmittelbar nach der Sinterkonsolidierung, welches durch 
den Faktor 0,6 bis 0,8 bestimmt ist (Bild 153 – orange). Die Differenz der thermischen Dehnung 
im Temperaturzyklus der Co-Sinterbehandlung liegt dabei zwischen dem 0,6 bis 2,0-fachen der 
als konstant ermittelten Dehnung der ZrO2-Komponente. Die daraus folgende Beanspruchung 
des Werkstoffverbundes innerhalb des Sinterzyklus ist durch eine max. lineare 
Dehnungsdifferenz von ca. 1,2 % gekennzeichnet. Die thermische Beanspruchung des 
Verbundes des jeweils konsolidierten Bulkmaterials, welche zunächst durch die maximale 
Beanspruchungstemperatur der Stahlkomponente (400 °C) limitiert ist, erfolgt bei einem 
ausgeglichenen TAK-Verhältnis von 1 (Bild 153 – grün).  
 
 
Bild 153 - Co-Sintermatrix 
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4.1.1 Untersuchungen zum Co-Sinterverhalten von Metall- und                                               
Keramikpulvern 
 
Das Sintern ist eine thermophysikalisch getriebene Option zur Verdichtung von Pulverpackungen. 
Der Begriff Sinteraktivität beschreibt dabei das energetische Potential zur Reduktion der 
spezifischen Oberfläche der  miteinander in Kontakt stehenden Pulverpartikel. Im Gegensatz zur 
werkstofflichen Spezifikation ist die Sinteraktivität eine primär von der Partikelmorphologie und 
Partikelgröße abhängige Eigenschaft keramischer und metallischer Pulver. Um die oben 
eingeführten ZrO2- und Edelstahlpulver diesbezüglich miteinander vergleichen zu können, 
empfiehlt es sich, eine von den werkstoffspezifischen Eigenschaften unabhängige Darstellung 
entsprechender Sintereigenschaften zu wählen. Dazu wird gemäß Gleichung 15 und 16 eine als 
relative Dichte bezeichnete Größe aus den Ergebnissen der Sinterdilatometrie errechnet. Unter 
Einbeziehung der dazu korrelierten linearen Sinterschwindung ist es notwendig, über einen 
Iterationsschritt  die in Gleichung 15 bezeichnete Größe zu bestimmen und diese in der 
dargestellten Weise in Gleichung 16 einzubringen. Unter der damit gewählten Leseart erhält 
man den Verlauf der thermisch getriebenen Pulververdichtung, welchen man über die nach 
Gleichung 17 ebenfalls normierte relative Sintertemperatur auftragen kann. Mit diesem 
Verfahren ist es dabei möglich, die tatsächliche Packungsdichte des metallischen und 
keramischen Grünkörpers allein aus den dilatometrisch gemessenen Sinterschwindungen 
unabhängig von werkstofflichen Kenngrößen rückzurechnen. Die dargestellte 
Verdichtungskurve beginnt demnach bei der Gründichte und endet bei der während der 
Wärmebehandlung erreichten Sinterdichte. Dabei bietet das angewendete Verfahren die 
Möglichkeit der Kalibrierung der Verdichtungskurve, wenn man die am Probekörper tatsächlich 
erreichte Sinterdichte experimentell bestimmt und als Korrekturfaktor in Gleichung 16 einbringt. 
Gleiches gilt bei Einbeziehung der im späteren Fertigungsprozess im Sinterofen tatsächlich 
erreichten Temperatur in Gleichung 17.     
 
Gleichung 15 
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Die Vergleichbarkeit der im Folgenden dargestellten Verdichtungskurven bedarf der für eine Co-
Sinterung notwendigen prozesstechnischen Randbedingungen. Daher wurden die zugrunde 
gelegten Dilatometermessungen für sämtliche Pulver- und Werkstofftypen unter identischer 
Atmosphäre (Wasserstoff) und identischer Sintertemperatur (1400 °C) bei vergleichbaren 
Heizraten durchgeführt. In den Bildern 154 und 155 werden dabei die bereits oben eingeführten 
jeweils drei 17-4PH-Stahlpulver- und ZrO2-Keramikpulvertypen gegenübergestellt. Zur 
Auswertung wurden dabei lediglich die Temperaturbereiche beginnend mit einsetzender 
Sinterdynamik in der Aufheizphase herangezogen. Haltezeiten wurden in der Darstellung nicht 
berücksichtigt. Die Packungsdichten im Grünkörper entsprechen dabei der Charakteristik des 
jeweiligen Pulvertyps und wurden nicht aufeinander abgestimmt. 
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Bild 155  - Sinterverhalten ausgewählter ZrO2-Pulver 
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Es kann gezeigt werden, dass die Partikelgröße und Morphologie werkstofflich identischer 
Pulvertypen wesentlichen Einfluss auf das Sinterverhalten haben. Besonders deutlich wird dies 
am Beispiel der untersuchten 17-4PH-Edelstähle in Bild 154. Hier variiert die kritische relative 
Temperatur des Einsetzens der Sinterschwindung von ca. 0,40 (Masteralloy) über ca. 0,68 
(Gasverdüsung) bis hin zu ca. 0,82 bei der wasserverdüsten Charge. Das frühe Einsetzten der 
Versinterung bei Masteralloypulvern ist dabei der bereits erwähnten speziellen Eigenschaft der 
Legierungszusammensetzung geschuldet. Das mit dem grobkörnigen Fe-Pulver gemischte 
feinkörnigere Legierungspulver beginnt dabei früher zu sintern. Während Masteralloy- und 
gasverdüstes Pulver, bedingt durch das frühere Einsetzen der Sinterschwindung, bereits in der 
Aufheizphase nahezu vollständig verdichten, kann die durch einen späteren Sinterstart 
gekennzeichnete wasserverdüste Charge lediglich auf ca. 9/10 der theoretischen 
Werkstoffdichte konsolidiert werden. Im Gegensatz zu den Stahlpulvertypen variieren die 
untersuchten ZrO2-Keramikpulver weniger stark im Hinblick auf das Einsetzen der 
Sinterschwindung. Dies erfolgt bei relativen Sintertemperaturen von ca.  0,65 beim feinkörnigen 
TZ-3Y-E bzw. ca. 0,75 bei den Chargen TZ-3YS und Y5-5. Deutlich wahrnehmbar ist jedoch der 
Unterschied der Packungsdichten zu Beginn der Verdichtung. Während bei den Stahlpulvertypen 
von relativen Gründichten zwischen 0,5 und 0,6 ausgegangen wurde, variieren die untersuchten 
Keramikpulvertypen zwischen 0,45 (TZ-3Y-E), 0,52 (TZ-3YS) und 0,62 (Y5-5). Auch hier kann 
gezeigt werden, dass die beiden feinkörnigen und damit sinteraktiveren Typen TZ-3Y-E und TZ-
3YS während der dargestellten Aufheizphase nahezu vollständig verdichtet werden können, 
während das anfänglich dichter gepackte Y5-5 wiederum auf nur knapp 9/10 der theoretischen 
Werkstoffdichte konsolidiert werden kann. Die beiden anderen Kurven enden zwar in der 
Darstellung (Bild 155) bei einer relativen Dichte von lediglich 0,97, sind aber dennoch vollständig 
verdichtet. Als Beleg hierfür dienen die oben diskutierten thermischen Dehnungen beider 
Werkstoffe, welche bei den untersuchten Keramikpulvern während der Abkühlung nachweißlich 
größer als in der Aufheizphase sind. Dadurch wird der, der vollständigen Verdichtung, korrelierte 
Wert von ca. 1,00 erst nach Beendigung der Abkühlphase erreicht. Aus dem vergleichend 
dargestellten Sinterverhalten der ausgewählten 17-4PH-Edelstahl und ZrO2-Keramikpulver lässt 
sich schlussfolgern, dass die Kombination 17-4PH (gasverdüst) und ZrO2 (TZ-3Y-E) die 
Vorzugsvariante der beabsichtigten Werkstoffpaarung darstellt.  
                         
 
Bild 156 - Sinterverhalten ausgewählter Masteralloy-Edelstahlpulver 
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Die Sinterschwindung beider Pulver setzt bei den mit der geringsten Differenz behafteten 
relativen Sintertemperaturen ein und während der Aufheizphase wird eine nahezu vollständige 
Verdichtung beider Werkstoffe erreicht. Im Gegensatz dazu weisen die anderen Pulvertypen 
einen sehr frühen (17-4PH Masteralloy) oder sehr späten Sinterstart (ZrO2 Y5-5) auf. Außerdem 
werden die Pulvertypen mit einem zwar gleichen aber sehr späten Sinterstart (17-4PH 
Wasserverdüst) nicht vollständig verdichtet. 
Andererseits bieten gerade diese, die Randbereiche eines entsprechenden Co-Sinterfensters 
markierenden Pulvermodifikationen, die Möglichkeit zur Anpassung von Pulverpackung und 
Sinterdynamik zwischen den metallischen und keramischen Fügepartnern. Das bedeutet, dass es 
zusätzlich zur bloßen Wahl des Ausgangswerkstoffes möglich ist, durch Partikelgröße und -Form 
einen Angleich von Sinterschwund und –dynamik zwischen Metall- und Keramikpulver zu 
erzielen. Vergleicht man dazu die dilatometrischen Verläufe ausgewählter 
Masteralloylegierungen und wasserverdüster Stähle in den Bildern 156 und 157, so erkennt man, 
dass die Varianz der Sinterdynamik zwischen den Werkstoffen 17-4PH und 430 bei den 
erstgenannten Legierungstypen geringer als bei den spratzigen wasserverdüsten Chargen ist. Die 
Masteralloytypen werden im Gegensatz zu den wasserverdüsten Pulvern während der Sinterung 
besser verdichtet und weisen  zusätzlich eine geringere Gründichte, d.h. eine geringere 
Schwindungsdifferenz zum potentiellen keramischen Fügepartner auf. 
 
 
Bild 157 - Sinterverhalten ausgewählter wasserverdüster Edelstahlpulver 
 
Bild 158 veranschaulicht dies am Beispiel von 430 Masteralloy- und ZrO2 (TZ-3YS)-Pulver, welche 
jeweils auf die gleiche rel. Gründichte (von ca. 0,5) gepackt wurden. Um die dennoch 
bestehende Abweichung beider Sinterkurven zu verringern, wurde die Heizrate von 3 K/min auf 
20 K/min erhöht. Anhand der Differenzen beider Kurvenpaare kann gezeigt werden, dass sich 
mit zunehmender Heizrate die Sinterkurven des metallischen und des keramischen Partners 
annähern. Aufgrund dieser Beobachtung kann angenommen werden, dass die Erhöhung der 
Heizrate im Sinterzyklus zur Kompensation voneinander abweichender Sinterdynamiken 
potentieller Fügepartner beiträgt. Höhere Heizraten verzögern somit das Einsetzen der 
Sinterschwindung der jeweiligen Komponente mit früherem Sinterstart. Dies würde hier jedoch 
bedeuten, dass Heizraten, welche vom Betrag deutlich höher als die am Dilatometer 
nachvollzogenen Geschwindigkeiten, notwendig wären, um eine möglichst minimale 
Schwindungsdifferenz während des Sintervorganges zu realisieren. Aus prozesstechnischer Sicht 
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ist eine solche Sinteroption mit konventioneller Ofentechnik nicht möglich. Sinteroptionen mit 
induktiver bzw. feldunterstützter Heizung können jedoch Heizraten von mehreren hundert 
K/min realisieren. Der messtechnische Nachweis einer größtmöglichen Sinterverzögerung muss 
hier allerdings aufgrund des dilatometrisch nicht zugänglichen Messbereiches offen bleiben.  
 
 
Bild 158 - Sinterverhalten von Stahl 430-Masteralloy- und ZrO2 (TZ-3YS)-Pulver in Abhängigkeit der Heizrate 
 
Die Erhöhung der Heizrate von 3 K/min auf 20 K/min verschiebt dabei die (Onset-)Temperatur 
des Einsetzens der Sinterschwindung, gemessen an der Stahl-430(MA)-Type, von ca. 350 °C auf 
ca. 450 °C (Bild 158). Ein Angleich an die Dynamik des korrespondierenden ZrO2-Fügepartners 
wird mit der gewählten Erhöhung der Heizrate damit allerdings noch nicht erreicht. Die sich mit 
Erhöhung der Heizrate nur unwesentlich ändernde Onsettemperatur der Sinterschwindung der 
untersuchten ZrO2-Type (TZ-3YS) liegt bei ca. 850 °C und ist damit immer noch doppelt so hoch, 
wie die der korrespondierenden Masteralloykomponente. Da jedoch die thermische Dehnung 
des Masteralloy-Stahlpulvers, durch das, im Vergleich zum Stahl-(17-4PH) Legierungspulver, 
frühere Einsetzen der Sinterschwindung kompensiert wird, verringert sich auch die Differenz der 
thermischen Dehnung zwischen Stahl- und ZrO2-Komponente deutlich. Dabei kann gezeigt 
werden, dass der Absolutbetrag entsprechender Dehnungs-/Schwindungsdifferenzen im System 
430(MA)-ZrO2(TZ-3YS) bis ca. 800 °C bzw. im System 17-4PH(G)-ZrO2(TZ-3YS) bis ca. 950 °C mit 
1,6 % identisch ist (Bild 159). Der Differenzbetrag zwischen dem mit 20 K/min geheizten 
Masteralloysystem und der ZrO2 (TZ-3YS)-Type erreicht dabei sein Maximum von ca. 3,6 % bei 
ca. 950 °C. Dies bedeutet bereits eine Minimierung gegenüber der mit lediglich 3 K/min 
geheizten Vergleichsprobe um ca. 1,4 %. Dies legt den Schluss nahe, dass mit einer 
nochmaligen Steigerung der Heizrate auf über 20K/min eine weitere Reduzierung des 
beobachteten Absolutbetrages der Schwindungsdifferenz und damit die gleichwertige 
Verwendung von Masteralloy- neben den standardmäßigen gasverdüsten Systemen, in Bezug 
auf die Co-Sinterfähigkeit von Stahl- und ZrO2-Pulver,  in Aussicht gestellt ist. Bild 159 zeigt 
jedoch auch, dass die beobachteten Dehnungs- und Schwindungsdifferenzen zwischen Stahl- 
und ZrO2-Pulverpackung stark von der gewählten Pulverpackungsdichte in der Stahlkomponente 
abhängen. Dies entspricht zunächst dem grundlegenden oben formulierten Ansatz, dass zu 
gleichen Volumenanteilen gepackte Pulver (symmetrische Packung) auch zu angeglichenen 
Dehnungs/Schwindungseigenschaften führen, und erklärt die extrem niedrige Onsettemperatur 




Bild 159 - thermische Dehnung ausgewählter Stahl- und ZrO2-Pulverpackungen während der Aufheizphase 
 
Hier ist jedoch nicht auszuschließen, dass die übermäßig stark aufgelockerte Packung, infolge 
eines mangelnden interpartikularen Kontaktes, während der Dilatometermessung kollabierte 
und so zu dem stark verfrühten Schwindungseffekt beigetragen hat. Insgesamt kann aus Bild 
159 geschlussfolgert werden, dass die Erhöhung der Heizrate eine Sinterverzögerung in der 
Metallpulverpackung, weniger der ZrO2-Pulverpackung, zur Folge hat. Diese kann in 
Abhängigkeit der Packungsdichte zur Kompensation vorhandener Dehnungs- und 
Schwindungsdifferenzen z.B. zwischen Stahl-430-Masteralloypulver und ZrO2(TZ-3YS)-Pulver 
während der Co-Sinterung beitragen. Weiterhin kann in Bild 160 gezeigt werden, dass die 
thermische Dehnung von Stahl 17-4PH und Stahl 430, welche in der Aufheizphase, jeweils 
größer als die der ZrO2-Komponente ist, bei der Abkühlung nach erfolgter Sinterkonsolidierung 
kleiner bzw. größer als die der ZrO2-Komponente, und zwar unabhängig von der Heizrate, ist. 
Die aus den Schwindungskurven errechneten thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Stahl 
430(MA), Stahl 17-4PH(MA) und ZrO2(TZ-3YS) belegen dabei, dass die thermische Dehnung von 
17-4PH(MA) und ZrO2 (TZ-3YS) bei Temperaturen oberhalb 1100 °C sowie die von Stahl-
430(MA) und ZrO2 (TZ-3YS) unterhalb einer Temperatur von 600 °C identisch ist. Die Dehnungs-
Charakteristik der beiden untersuchten Stahlsysteme bedingt in Kombination mit der 
dargestellten ZrO2-Type (TZ-3YS), die Ausbildung von Druck- (Stahl 430) bzw. Zug- (Stahl 17-
4PH) Spannung im Interface von ZrO2- und Stahlkomponente. Um die dabei auf die Keramik 
ungünstig wirkenden Zugspannungen zu vermeiden, gilt es, entweder unter Anwendung eines 
symmetrischen Packungskonzeptes vorzugsweise die Stahlpulvertype 430 zu verwenden oder 
die, infolge der gegenüber der keramischen Komponente mit einem geringeren 
Dehnungskoeffizienten versehene Stahl-17-4PH-Type, mit einem höheren Schwindungsmaß, 
welches die kritische Schwindungsdifferenz zur korrespondierenden ZrO2-Komponente 
kompensiert, zu beaufschlagen. Dies entspräche der Darstellung eines asymmetrischen 
Packungskonzeptes, bei dem die Packungsdichte der Stahlpulverkomponente niedriger als die 
der ZrO2-Komponente sein muss. Dazu wird die in Bild 160 dargestellte Schwindungskurve des 
entsprechenden Stahlpulvertyps durch das Absenken der Packungsdichte um den dem 
Volumenanteil entsprechenden Differenzbetrag zur korrespondierenden ZrO2-Type abgesenkt. 
Dabei könnte es zur Bildung eines Schnittpunktes beider Abkühlkurven bei definierter 
Temperatur (u.a. bei RT) kommen. Dies entspräche dann einem Aufschrumpfen bzw. 




Bild 160 – an ausgewählten Stahl- 17-4PH- und 430- sowie ZrO2-Typen, anhand der Abkühlkurve sinterdilatometrischer 































4.1.2   Werkstoff- und Gefügeausbildung während der Co-Sinterung  
 
Nach Pulverauswahl und Anmusterung gilt es, die in Kombination miteinander dargestellten 
ZrO2- und Stahl 17-4PH-Pulver hinsichtlich Werkstoff- und Gefügeausbildung zu spezifizieren. In 
Bild 161 sind dazu die für die oben ausgewählten ZrO2- und Stahl-17-4PH-Pulvervarianten (TZ-
3Y-E, TZ-3YS, Y5-5, 17-4PH Masteralloy, 17-4PH wasserverdüst und 17-4PH gasverdüst) 
charakteristischen Sinterschwindungsbeträge und Dichten angegeben. Darüber hinaus erfolgt 
ein direkter Vergleich zwischen den zum Zwecke der Schwindungsanpassung hergestellten ZrO2- 
und 17-4PH-Spritzgussmassen (Z1-3 und M1-3) sowie mit, zur Initiierung einer stofflichen 
Anbindung, mit Titan modifizierten 17-4PH-Systemen. Die Sinterbehandlung erfolgte jeweils 
unter Wasserstoffatmosphäre bei 1350 °C.     
 
 
Bild 161 - Sinterschwindung und Sinterdichte aller untersuchten ZrO2- und Stahl 17-4PH-Pulver in Abhängigkeit der 
Gründichte  
 
Aus den oben dargestellten Untersuchungen zum Sinterverhalten ist bekannt, dass die 
Packungsdichten der, im Hinblick auf die jeweilige Partikelgrößenverteilung stark differierenden, 
ZrO2- und Stahl 17-4PH-Pulver zu einem Missmatch im Betrag der absoluten Sinterschwindung 
führen. Die Untersuchungen an den jeweils  unikalen Pulverwerkstofftypen (Bild 161 Tabelle 
grau unterlegt) führen dabei in Abhängigkeit der Packungsdichte zu Schwindungsbeträgen mit 
z.T. nur geringfügigen Differenzen (TZ-3Y-S und 17-4PH Masteralloy oder Y5-5 und 17-4PH 
wasserverdüst). Dabei resultieren diese jedoch aus den oben bereits erläuterten asymmetrischen 
Packungsdichten, und gehen mit der nicht vollständigen Verdichtung von mindestens einer der 
beiden Werkstoffkomponenten einher. Ein symmetrischer Schwindungsangleich, im Sinne 
zweier betragsgleicher Packungsdichten, konnte lediglich bei dem ZrO2-Pulvertyp TZ-3Y-S und 
dem Stahl 17-4PH Masteralloy mit Packungsdichten von jeweils 50 Vol.-% erzielt werden. Da 
jedoch die vollständige Sinterverdichtung der keramischen Komponente bei der gewählten 
Sintertemperatur nicht möglich war, weisen beide Pulverwerkstoffe eine absolute 
Schwindungsdifferenz von >1 % auf. Die Ausbildung des Sintergefüges verläuft ebenfalls bei 
dem Pulvertyp Y5-5 nur unvollständig. Hier kann trotz einer, für entsprechende Keramikpulver, 
hohen Packungsdichte von 63 Vol.% nur mangelnde Sinterdichte von 92,4 % verzeichnet 
werden. Die mit zunehmender Partikelgröße sinkende Sinteraktivität steht hier der vollständigen 
 86
Verdichtung auch bei höheren Sintertemperaturen entgegen. Die Gefüge der beiden ZrO2-
Pulverwerkstoffe TZ-3YS (Bild 163) und Y5-5 (Bild 162) sind daher mit Poren zu Anteilen von 6 
Vol.% bzw. 8 Vol.-% durchsetzt.              
 
 
Bild 162 - Sintergefüge ZrO2 (Y5-5) 1350°C 
 
Bild 163 - Sintergefüge ZrO2 (TZ-3YS) 1350°C 
 
Unter der gewählten Co-Sintertemperatur von 1350 °C war es lediglich möglich den ZrO2-
Pulvertyp TZ-3Y-E, verbunden mit einer linearen Sinterschwindung von 22,8%, vollständig zu 
verdichten. Die im Gefügeschliff (Bild 164) zu erkennende Restporosität liegt unter 0,2 Vol.-%. 
Eine Erhöhung der Sintertemperatur mit dem Ziel der besseren Verdichtung der bereits dichter 
gepackten Pulvertypen TZ-3Y-S und Y5-5 würde zum Überschreiten der Schmelztemperatur des 
korrespondierenden Stahlpulverwerkstoffes führen. Der Angleich der Sinterschwindung 
zwischen den hier mit einem stärkeren Schwundmaß versehenen ZrO2-Pulvertypen und den 
dichter gepackten und daher mit einem geringeren Schwindungsmaß gekennzeichneten 17-
4PH-Pulvertypen, muss daher durch die Steigerung der entsprechenden ZrO2-
Pulverpackungsdichte geschehen. Die weiteren Untersuchungen erfolgen unter besonderer 
Berücksichtigung der Stahlpulvervariante 17-4PH-gasverdüst. Die Varianten 17-4PH-Masteralloy 
und 17-4PH-wasserverdüst weisen, wie oben gezeigt werden konnte, eine höhere 
Schwindungsdifferenz in Rate bzw. Betrag, trotz geringerer Packungsdichte, zu entsprechenden 
ZrO2-Keramikpulvern auf, und scheiden hier somit für die Kombination mit einer nach 
Möglichkeit dicht sinternden ZrO2-Keramikpulvertype aus.       
 
 
Bild 164 - Sintergefüge ZrO2 (TZ-3Y-E) 1350 °C 
 
Bild 165  - Sintergefüge ZrO2 (Z1, Mischung TZ-3Y-E und 
Y5-5; 1:3 v/v) 1350 °C 
 
Die dazu in Bild 161 verzeichneten ZrO2-Varianten Z1, Z2 und Z3 bestehen aus einer Mischung 
von TZ-3Y-E und Y5-5 jeweils zu Volumenanteilen von 1:1, 1:2 und 1:3. Die höchste 
Sinterdichte konnte dabei für die Type Z1 mit 97,32 %, verbunden mit einer linearen 
Sinterschwindung von 14,53 %, verzeichnet werden. Damit fällt die Restporosität des ZrO2-
Sintergefüges um >3 Vol.-% geringer, als mit den unikalen Pulvertypen Y5-5 und TZ-3YS hätte 
erreicht werden können, aus (Bild 165). Der Betrag der linearen Sinterschwindung liegt damit in 
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sehr guter Näherung im Bereich darstellbarer Stahl-17-4PH-Pulverpackungen. Hierzu wurde eine 
ebenfalls zu 60 Vol.-% gepackte Stahl-17-4PH-Pulvertype (M2), an welcher der Betrag der 
linearen Sinterschwindung auf 14,75 %, verbunden mit einer Restporosität von <0,8 %, 
bestimmt wurde, ausgewählt. Alle Gefüge der untersuchten Pulvervarianten 17-4PH-gasverdüst 
(M1, M2, M3) wiesen Restporositäten von <0,9 % bei Packungsdichten zwischen 55 und 63 
Vol.-% auf (Bild 166 und 167).   
 
 
Bild 166 - Sintergefüge 17-4PH (M2) 1350 °C 
 
Bild 167 - Sintergefüge 17-4PH (M2) 1350 °C 
 
Die vernachlässigbar geringen Restporositäten der Stahlpulvervarianten M1-3 gestatten daher in 
Kombination mit der ZrO2-Variante Z1 die Darstellung von Werkstoffverbundsystemen, welche 
unter der Maßgabe einer größtmöglichen Sinterverdichtung mit unterschiedlichen 
Schwindungsdifferenzen beaufschlagt sind (Bild 168). Dabei konnte eine Restporosität von 
<2,7 % in der ZrO2-Komponente und von <0,3 % in den 17-4PH-Varianten dargestellt werden. 
Die in Bild 168 an konzentrischen Ringverbunden ausgeführten Kombinationspaarungen 
belegen die Notwendigkeit einer möglichst exakten Schwindungsanpassung. Der jeweils linear 
mit 14,5 % schwindende ZrO2-Innenring (Z1) wurde dazu mit den stärker (M3), gleich (M2) und 
geringer (M1) schwindenden Stahl-17-4PH-Varianten (im Außenring) kombiniert. Bei einer 
Schwindungsdifferenz von 3,3 % zwischen Außen- und Innenring kam es zum Versagen des 
Sinterverbundes durch Rissbildung im Außenring. Das geringfügige Aufschwinden des 
Außenrings auf den Innenring, gekennzeichnet durch eine Schwindungsdifferenz von 0,2 %, 
führte zu einem stabilen Sinterverbund. Die schließlich um nur 0,8 % geringer schwindende 
Außenkomponente führte hingegen bereits zur Delamination des Sinterverbundes.            
 
 
Bild 168 - co-gesinterter Ringverbund (außen 17-4PH, innen ZrO2) in den Kombinationen Z1-M3 (links), Z1-M2 (mitte) und 
Z1-M1 (rechts) 
 
Die 17-4PH Stahlpulvertype M2, welche in Kombination mit der ZrO2-Pulvertype die geringste 
Schwindungsdifferenz aufweist, wurde zusätzlich durch das Zulegieren von Titan modifiziert. Die 
Variationen der Titan-Anteile von 0,5 %; 1,0 % und 2,0 % wurden dabei im Hinblick auf eine 
mögliche Beeinflussung der Verbundfestigkeit im Sinterverbund mit ZrO2 durchgeführt. Dazu 
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wurde das Legierungselement vor der Gasverdüsung in die Schmelze gemischt (17-4PH+2%Ti 
(G), Bild 169) sowie als Pulver dem Ausgangsstahlpulver zugemischt (17-4PH+2%(P), Bild 170). 
Die Legierungsart beeinflusst dabei die Sinteraktivität und damit die Werkstoff- und 
Gefügeausbildung deutlich. Während die schmelzlegierten Pulvertypen mit steigendem Ti-Anteil 
(0,5 - 2,0 %) eine um bis zu 7,5 % verminderte Sinterschwindung aufweisen, kann für die zu 
gleichen Anteilen Partikel dotierte Variante 17-4PH+2%Ti(P) eine um lediglich max. 1 % 
verminderte Sinterschwindung, bezogen auf das durch die voreingestellte 
Partikelpackungsdichte festgelegte Schwindungsmaß von 14,5 %, festgestellt werden. Ursache 
hierfür ist die in Bild 169 dargestellte Bildung von Ti-Passivierungsschichten auf der 
Partikeloberfläche der schmelzlegierten Typen. Diese können mit zunehmendem Ti-Anteil 
während des Sinterprozesses nicht mehr ausreichend reduziert werden, und führen zu einer nur 
ungenügenden Versinterung der Partikelpackung. Die daraus resultierende 
Schwindungsdifferenz zur ZrO2-Pulvertype Z1 kann im Sinne eines Schwindungsangleiches nicht 
toleriert werden. Dagegen werden die als Pulverpartikel (d<40 μm) dem Stahlpulver 
zugemischten Titananteile in die nahezu vollständig versinterte Stahlmatrix eingeschlossen und 
bilden dort größere Depots (Bild 170), von welchen eine offenbar diffusionsgestützte 
Aufkonzentration in den Bereichen der umliegenden Werkstoffmatrix ausgeht.     
 
 
Bild 169 - Sintergefüge 17-4PH+2,0%Ti (G) 1350 °C 
 
Bild 170 - Sintergefüge 17-4PH+2,0%Ti (P) 1350 °C 
 
Dazu ist es zunächst notwendig die Vorgänge, verbunden mit der Werkstoff- bzw. 
Gefügeausbildung im Metall-Keramik-Interface, während der Co-Sinterung näher zu betrachten. 
Der Partikelkontakt zwischen den um bis zu zwei Zehnerpotenzen in ihrer Partikelgröße 
differierenden Stahl- und Keramikpulver ist dabei ausschlaggebend für die Versinterung beider 
Werkstoffe (Vergleich Bild 171 und 172). Die stark unterschiedlichen Partikelgrößen können 
dabei auf mikroskopischer Ebene zu anisotropen Effekten bei der Verringerung der 
Oberfläche(n) im Interface führen. 
 
Bild 171 – Partikelpackung Kontaktbereich ZrO2 und 17-4PH 
 
Bild 172 – Sintergefüge Kontaktbereich ZrO2 und 17-4PH 
 
 89
Diese treten bevorzugt an geometrisch limitierten Kontaktbereichen, wie z.B. Zwickeln auf 
(Vergleich Bild 173 und 174). Die in spitzen Winkel auslaufenden Zwickel können dabei nicht 
ausreichend mit Pulverpartikeln aufgefüllt werden. Die Folge ist eine Verringerung der für die 
Versinterung zur Verfügung stehenden Kontaktfläche zwischen beiden Pulverpackungen. Dies 
kann zur Riss/Spaltbildung oder zu Mikrospannungen in unmittelbarer Nähe des Interface führen.  
 
 
Bild 173 – Partikelpackung Zwickel ZrO2 und 17-4PH 
 
Bild 174 – Sintergefüge Zwickel ZrO2 und 17-4PH 
 
Umgekehrt kann gezeigt werden, dass vollständig gefüllte Zwickelbreiche (Bild 175 und 176) 
eine isotrope Sinterkonsolidierung und damit die Übertragung des Partikelkontaktes vom 
Grünkörper auf das Interface des Sinterverbundes bewirken können. Die Oberflächenrauhigkeit 
der Fügefläche orientiert sich dabei an den Partikelgrößen der gröberen Pulverpackung.   
 
 
Bild 175 – Partikelpackung gefüllter Zwickel ZrO2 und 17-
4PH 
 
Bild 176 – Sintergefüge gefüllter Zwickel ZrO2 und 17-4PH 
 
Generell kann festgestellt werden, dass die Größe bzw. das Ausmaß der, infolge limitierter 
Partikelkontakte, im Interface vorliegenden Defekt- bzw. Fehlstellen proportional zum 
Differenzbetrag der eingesetzten Partikelgrößen ist. Limitierend für die Aufrechterhaltung des 
Partikelkontaktes zwischen beiden Pulverwerkstoffen während der Co-Sinterung ist dabei die 
jeweils gröbere Partikelfraktion. Diese neigt dazu, sich während der gemeinsamen 
Wärmebehandlung aus dem z.T. nur unvollständig ausgebildeten Partikelkontakt mit der 
feineren Körnung zurück zu ziehen. Dies ist mit einem anisotropen Schwindungsverhalten im 
unmittelbaren Kontaktbereich der kombinierten Pulverpackungen gleich zu setzten und führt 
i.d.R. zu Fehlstellen und lokalen Mikrospannungen, welche zum Versagen des 
Werkstoffverbundes führen können. Mikroverzahnungen mit Abmessungen im Größenbereich 
der gröberen Partikelfraktion bzw. mit spitz auslaufenden Winkeln sind daher beim 
Fügezonendesign zu vermeiden. Unabhängig von der Differenz der miteinander kombinierten 
Partikelgrößen ist die Größe bzw. das Ausmaß der im Interface vorliegenden Defekt- bzw. 
Fehlstellen zusätzlich durch deren zunehmende Größe und der damit verbundenen Minimierung 
potentieller Kontaktflächenbereiche limitiert (Vergleich Bild 177 und 178). 
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Bild 177 - Partikelpackung ZrO2 - Agglomerate und 17-4PH 
 
Bild 178 – Sintergefüge ZrO2 - Agglomerate und 17-4PH 
 
Während man bei der Darstellung von Werkstoffverbunden Einfluss auf die Gestaltung der i.d.R. 
makroskopisch abgebildeten Fügezone und damit auf die Ausbildung des Sinterverbundes 
nehmen kann, ist dies bei der Darstellung von Kompositen weitestgehend ausgeschlossen. Hier 
ist die Fügezone auf den Bereich des unmittelbaren Partikelkontaktes in einer Matrix reduziert, 
dabei aber nicht mit einem einfachen Flächennennmaß zu fassen. Die Werkstoff- bzw. 
Gefügeausbildung ist in diesem Fall auch auf mikroskopischer Ebene durch eine 
Phasenheterogenität gekennzeichnet und unterliegt dabei den oben festgestellten Limitationen 
bei der Versinterung der beiden Pulverwerkstoffe. Kompositische Systeme können z.B. zur 
Darstellung gradierter Werkstoffübergänge oder Zwischenschichten im, in der vorliegenden 
Arbeit, untersuchten Kontext dienen, und sollen daher im Folgenden mit betrachtet werden.        
Ein Angleich des Betrages der Sinterschwindung zwischen den reinen Pulverwerkstoffen ist nach 
obigem Ergebnis über deren Packungsdichte möglich. Aufgrund der oben gemachten 
Feststellungen bezüglich mikroskopisch, anisotropem Schwindungsverhalten in geometrisch 
limitierten Kontaktbereichen, muss dieser Ansatz für kompositische Systeme zunächst jedoch in 
Frage gestellt werden. Die damit verbundenen Schwindungsinhomogenitäten, welche sich im 
einfachen Werkstoffverbund lediglich im Bereich der Fügenaht manifestieren, dürften sich im 
gesamten Volumen des Kompositsystems zu inhärenten Sinterbegleiterscheinungen mit 
signifikanten Auswirkungen auf die Gefügeausbildung, aufsummieren.  
 
 
Bild 179 – Sinterdilatometrie ZrO2-Stahl-17-4PH - Komposite 
 91
Dilatometermessungen an 17-4PH-ZrO2-Pulvermischungen in Bild 179 deuten auf das Vorliegen 
entsprechender Effekte hin. Dabei muss eine mit zunehmendem Stahlpulveranteil verminderte 
Sinterfähigkeit, zu erkennen an der unvollständigen Verdichtung bei Erreichen der 
Sintertemperatur, festgestellt werden. Lediglich Komposite mit ZrO2-Anteilen von >80 Vol.-% 
können, ausgehend von gleichen Packungsdichten, mit Erreichen der Sintertemperatur auf ein, 
dem reinen ZrO2, vergleichbares Maß verdichtet werden. Komposite mit ZrO2-Gehalten von 
weniger als 50 Vol.-% weisen dabei Porositäten von bis zu 15 % auf. Der Sinterstart bleibt 
unabhängig vom Mischungsverhältnis identisch mit dem des reinen ZrO2-Pulvers. Lediglich die 
Sinterdynamik, zu erkennen an den flacher ansteigenden Sinterkurven nach Erreichen des 
Sinterstarts, wird mit zunehmendem Stahlpulveranteil gegenüber dem reinen ZrO2-Pulver 
verzögert. Diese Beobachtung deckt sich mit den oben gemachten Feststellungen. Darüber 
hinaus kann die für das Ausfüllen der interpartikulären Kontaktbereiche kritische Beladung von 
80 Vol.-% ZrO2 angegeben werden. Bei Unterschreiten dieses ZrO2-Feinanteils in der Mischung 
mit dem verwendeten 17-4PH-Pulver kommt es zur verstärkten Ausbildung von Poren im nur 
unzureichend mit ZrO2 gefüllten interpartikularen Zwischenraum der Stahl 17-4PH-Matrix (Bild 
180 und 181).    
 
 
Bild 180 – Gefüge drucklos gesintertes ZrO2-17-4PH-
Komposit (10 Vol.-% ZrO2) 
 
Bild 181 – Gefüge drucklos gesintertes ZrO2-17-4PH-
Komposit (10 Vol.-% ZrO2) 
 
Diese Porosität geht mit der dramatischen Verringerung der Sinterschwindung einher und steht 
unterhalb der bezeichneten ZrO2-Perkolationsgrenze einer Anpassung der Sinterschwindung 
durch einander angeglichene Packungsdichten entgegen. Abhilfe kann hier eine 
druckunterstützte Sinterbehandlung schaffen (Bild 182 und 183). Dabei ist unter 
Berücksichtigung der darzustellenden Formkörpergeometrie eine uniaxiale Sinterverdichtung, 
wie sie z.B. das Heißpressen oder das Spark-Plasma–Sintern oder eine isostatische Verdichtung, 
wie sie z.B. das Sinter-HIP- bzw. HIP-Verfahren gestatten, möglich.     
   
 
Bild 182 – Gefüge SPS-gesintertes ZrO2-17-4PH-Komposit 
(50 Vol.-% ZrO2) 
 
Bild 183 – Gefüge SPS-gesintertes ZrO2-17-4PH-Komposit 




4.2     Feedstock- und Bindersystem 
 
Die ausgewählten Stahl 17-4PH- und ZrO2-Pulver müssen zur Verarbeitung im ausgewählten 
Fertigungsprozess in den dafür notwendigen Bindersystemen dargestellt werden. Dabei ist es 
notwendig, unter gesonderter Berücksichtigung der Pulverpackungsdichte Modifikationen im 
Feedstock- und Folienbindersystem vorzunehmen, die den Abgleich des Betrages der 
Sinterschwindung zwischen beiden Komponenten erlauben. Der bereits oben eingeführte 
Zusammenhang zwischen Packungsdichte und Sinterschwindung ist in Bild 184 mit 
experimentell, an spritzgegossenen Proben ermittelten, Werten hinterlegt. Die stark 
unterschiedlichen Partikelgrößen beider Pulverwerkstoffe (TZ-3Y-E, Stahl 17-4PH) resultieren in 
entsprechend verschiedenen Partikelpackungsdichten von ca. 46 Vol.-% und 64 Vol.-% und 
führen zu linearen Sinterschwindungen von ca. 22,8 % und 13,8 %. Die Differenz von 9 % ist 
für die Co-Sinterung beider Werkstoffe nicht tolerierbar und muss minimiert werden. Die 
Verwendung der gröberen ZrO2-Pulver TZ-3Y-S oder Y5-5 anstelle von TZ-3Y-E, reicht dazu nicht 
aus. Es kann zwar gezeigt werden, dass sich die Packungsdichte erhöht und damit die 
Sinterschwindung deutlich verringern lässt, jedoch können die durch eine verminderte 
Sinteraktivität gekennzeichneten Pulver bei der angestrebten Co-Sintertemperatur von 1350 °C 
nicht dicht gesintert werden. Aus diesem Grunde ist auch die Verwendung feinerer 
Stahlpulvertypen (sofern verfügbar) nicht Ziel führend, da hier zwar ein u.U. besserer Angleich 
der Pulverpackungsdichten erreicht werden kann, sich dabei aber neben der Sintertemperatur 
ebenfalls die Schmelztemperatur entsprechender Primärpartikel auf Werte, die unter der, für die 
Sinterung der keramischen Komponente, notwendigen Sintertemperatur liegen, verringert.   
 
 
Bild 184 - Schwindung und Dichte unter identischen Bedingungen gesinterter ZrO2- und 17-4PH-Pulver im Feedstock 
beim Spritzgießen verarbeitet 
 
Daher ist es notwendig, diese unter Verwendung der innerhalb des gemeinsamen 
Temperaturfensters, dicht sinternden, Pulvertypen TZ-3Y-E und 17-4PH (G) durch die Erhöhung 
der ZrO2- bzw. die Verringerung der Stahl-17-4PH-Packungsdichte, aneinander anzupassen. Die 
Packungsdichten müssen dabei im Spritzgussbinder (2K-Spritzgießen) und im Folienbinder 
(Inmouldlabeling) eingestellt werden können. Für die Steigerung der Sinterschwindung der 17-
4PH-Pulverpackung wird im Folgenden ein Platzhalterpolymer (Bild 185) eingesetzt. Der 
polymere Füllstoff wird dabei zu dem gewünschten Volumenanteil, welcher sich als zusätzliche 
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Sinterschwindung auf die Stahlpulverpackung auswirken soll, dieser zugegeben. Die 
Füllstoffpartikel haben eine dem verwendeten Stahlpulverpartikeln vergleichbare Größe und 
lagern sich anstelle der Stahlpulverpartikel in die Bindermatrix ein, werden jedoch während des 
Compoundier- oder Formgebungsschrittes nicht zerkleinert oder aufgelöst (Bild 186), so dass die 
Reproduzierbarkeit eingestellter Packungsdichten gegeben ist. Die Spritzgussmassen M1, M2 
und M3 wurden mit 1 Vol.-%, 3 Vol.-% und mit 14 Vol.-% Platzhalterpolymer versetzt. Es kann 
dabei gezeigt werden, dass sich die Sinterschwindung aller drei Feedstock-Modifikationen 
erhöht. Die durch das Auflockern der Stahlpulverpackung im Sinterkörper zurückbleibende 
Porosität liegt unter 4 % und kann i.d.R. toleriert werden. Volumenanteile von mehr als 10 % 
Platzhalterpolymer  (M3 – 14 %) lockern die Stahlpulverpackung jedoch zu stark auf. Die 
Partikelkontakte der Stahlpulvermatrix sind in Feedstock-Modifikation M3 offenbar so stark 
geschwächt, dass eine, der zugrundeliegenden Feedstockpackungsdichte entsprechende, 
Sinterschwindung nicht mehr reproduziert werden kann und der am Probekörper ermittelte 
Wert nicht der eingestellten Packungsdichte entspricht.   
 
 
Bild 185 - Platzhalterpolymer - Ceridust 
 
Bild 186 - 17-4PH-Grünfolie mit Platzhalterpolymer 
(Bruchfläche) 
 
Um die Sinterschwindung in der ZrO2- auf ein der Stahlkomponente ähnliches Niveau zu senken, 
wurden bimodale Pulvermischungen bestehend aus TZ-3Y-E und Y5-5 zu Verhältnissen von 1:1, 
1:2 und 1:3 zu jeweils einer Pulverpackungsdichte von 60 Vol.-% in die Spritzgussmassen Z1, Z2 
und Z3 eingebracht. Die damit erreichten Sinterschwindungen liegen zwischen 14,5 % und 
13,4 % bei Sinterdichten zwischen 93 % und 97 %. Werden nun die modifizierten 
Pulverpackungen der Feedstock- auf die Grünfolienbindersysteme übertragen, gilt es zu 
berücksichtigen, dass hier der Anteil der Binderphase nicht unmittelbar den Betrag der 
Volumenschwindung während der Sinterkonsolidierung bezeichnet. Das Folien- wird anders als 
das thermoplastische Feedstockbindersystem zur Konsolidierung einer Trocknung unterzogen. 
Dabei wird das Lösungsmittel (hier Wasser) aus dem zu einer Bahn vergossenen Schlicker 
entfernt. Eine Trockenschwindung, welche sich als Differenz zwischen Gießhöhe und Foliendicke 
messen lässt, ist die Folge. Die Trockenschwindung der Grünfolie infolge des Austrages der 
Lösungsmittelbinderkomponente, ist das, zusätzlich zum Pulveranteil im Schlicker, der 
Packungsdichte in der Grünfolie korrelierte Maß, welches sich jedoch nicht vorhersagen, 
sondern lediglich empirisch bestimmen lässt. In den Bildern 187 und 188 ist dieser 
Zusammenhang für die Stahl 17-4PH- und ZrO2-Grünfolien dargestellt. Dabei ist jeweils die 
Pulvereinwaage im Schlicker als primäre Eingangsgröße angegeben. Aufgrund des 
Dichteunterschiedes von Binder- und Pulverkomponente (von 1:8 bzw. 1:6) entsprächen ca. 
86 % 17-4PH-Stahlpulver bzw. ca. 82 % ZrO2-Pulver jeweils etwa 50 Vol.-% Pulveranteil im 
Schlicker. Diese Feststoffbeladung kann jedoch erfahrungsgemäß praktisch nur im Stahlschlicker 
erreicht werden (Bild 187). Der im ZrO2-Schlicker maximal erreichte Pulveranteil liegt bei 70 %, 
was etwa 43 Vol.-% entspricht. Die Darstellung der zum Schwindungsabgleich entsprechender 
ZrO2- und Stahl-17-4PH-Pulver, in Anlehnung an die bereits in den Feedstocks Z1-3 und M1-3 
erfolgten Realisierung, der oben vorgestellten Packungskonzepte, setzt daher nach Möglichkeit 
eine Trockenschwindung, welche die Packungsdichte in der Grünfolie auf einen entsprechenden 




Bild 187 - Abhängigkeit der Gründichte vom Pulveranteil 
im Folienschlicker und von der Trockenschwindung 
untersuchter 17-4PH-Grünfolien 
 
Bild 188 - Abhängigkeit der Gründichte vom Pulveranteil 
im Folienschlicker und von der Trockenschwindung 
untersuchter ZrO2-Grünfolien 
 
Mit steigendem Pulveranteil sinkt der Betrag der Trockenschwindung. Dabei schwinden die ZrO2-
Folien mit linearen Werten zwischen ca. 50-75 % deutlich stärker als die 17-4PH-Folien mit 
Werten zwischen ca. 40-69 %. Die resultierende Gründichte steigt i.d.R. mit zunehmender 
Trockenschwindung an und kann im Falle der Stahlfolie M2 in Bild 187 auf den beabsichtigten 
Betrag von ca. 60 Vol.-% eingestellt werden.  Im Falle der ZrO2-Folien (Bild 188) konnte jedoch 
eine Gründichte von 50 Vol.-% nicht überschritten und so die Realisierung des 
Packungskonzeptes analog zu den Feedstockmassen Z1-3 zunächst nicht erreicht werden.   
 
 
Bild 189 - Schwindung und Dichte 17-4PH-Folien in 
Abhängigkeit des Anteils des Platzhalterpolymers 
 
Bild 190 - Schwindung und Dichte 17-4PH-Folien 
unterschiedlicher Gründichte (Pulveranteil in M%) 
 
Anders als beim Feedstock M2 ist zur Reproduzierung einer vergleichbaren Sinterschwindung in 
der Grünfolie M2 die doppelte Menge (5 %) an Platzhalterpolymer notwendig. Mit einem 
linearen Schwindungsmaß von 14,5 % ist die entsprechende Stahlfolie kompatibel zum ZrO2-
Feedstock Z1, welcher eine lineare Sinterschwindung von ebenfalls 14,5 % aufweist. Aufgrund 
der durch den erhöhten Platzhalterpolymeranteil stärker aufgelockerten Pulverpackung bleibt 
dabei jedoch eine offene Porosität von ca. 4 % in der gesinterten Stahlfolie zurück. Die 
zusätzlich in Bild 189 und 190 dargestellten Sinterdichten fallen noch etwas niedriger aus und 
lassen auf das Vorhandensein von einem zusätzlichen Anteil geschlossener Porosität schließen. 
Dazu muss jedoch bemerkt werden, dass diese an makroskopischen Probekörpern geometrisch 
bestimmt wurden, und deshalb Fehler behaftet sein können. Es kann festgestellt werden, dass 
das Packungskonzept der mit Platzhalterpolymer versetzten Stahlpulverpackungen durchaus von 
Feedstock auf Grünfolie übertragen werden kann. Ein Gesamtfüllstoffanteil von 10 Vol.-%, 
resultierend in einem linearen Schwindungsmaß von 17,5 %, stellt auch hier die Obergrenze der 
reproduzierbaren Schwindungsmodifikation dar. Füllstoffanteile von mehr als 10 Vol.-% führen 
zu einer nicht reproduzierbaren, weil anisotropen Sinterschwindung bei der untersuchten 
Stahlpulvertype. Für das innerhalb der ZrO2-Pulverpackungen untersuchte bimodale 
Packungskonzept muss jedoch festgestellt werden, dass dieses nicht vollständig vom Feedstock 
auf die Grünfolie übertragen werden kann. Eine Gründichte von 50 Vol.-% kann bei den 
realisierten Pulverbeladungen im Schlicker von max. 70 % nicht überschritten werden.  
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Bild 191 - Schwindung und Dichte ZrO2-Folien in 
Abhängigkeit des Grobkornanteils in der ZrO2-
Pulvermischung und der Pulverbeladung des Schlickers 
 
Bild 192 - Sinterdichte der ZrO2-Folien in Abhängigkeit 
von der Pulverbeladung des Schlickers und der 
Trockenschwindung der Grünfolien 
 
Die daraus resultierenden ZrO2-Sintergefüge weisen eine zu hohe Restporosität von bis zu 30 % 
auf. In Bild 191 kann zusätzlich gezeigt werden, in welchem Maße sich Sinterschwindung und 
Sinterdichte in Abhängigkeit des Grobkornanteils bzw. der Pulverbeladung des 
Foliengießschlickers ändern. Mit steigendem Feinkornanteil sowie steigendem Feststoffgehalt 
des Schlickers können dabei Sinterdichten von bis zu 96 %, verbunden mit einer linearen 
Sinterschwindung von ca. 22,5 % erreicht werden. Für eine Kombination mit den 
Feedstockmassen M1 und M2 kommen jedoch nur die Folien mit einer vergleichbaren 
Sinterschwindung, welche jedoch mangelhafte Dichten zwischen 70 % und 80 % aufweisen in 
Frage. Bild 192 stellt den komplexen Zusammenhang zwischen Trockenschwindung und 
Sinterdichte der mit 56 % und 65 % bimodal gepackten ZrO2-Schlickervariationen dar. Mit 
steigendem Feinpulver- und Gesamtpulveranteil in der Pulvermischung bzw. im 
Foliengießschlicker, erhöht sich die Trockenschwindung der Grünfolie sowie die Sinterdichte des 
wärmebehandelten Werkstoffes. Um die angestrebte Sintersinterschwindung der 
korrespondierenden Stahlpulverpackung M2, bei entsprechend hohen Sinterdichten, erreichen 
zu können wäre ein Pulveranteil von mehr als 65 % notwendig. Die technologische Darstellung 
ist jedoch durch die Viskosität der Schlicker und Feedstockmassen limitiert.           
 
4.2.1 Rheologische Eigenschaften 
 
Die Verarbeitbarkeit der partikelgefüllten thermoplastischen Spritzgussmassen und 
Foliengießschlicker ist an die Viskosität entsprechender Suspensionen gebunden. Generell gilt, 
dass mit steigendem Feststoffgehalt und steigender spezifischer Oberfläche der Feststoffpartikel 
die Fließfähigkeit des Gesamtsystems abnimmt. Die Fließfähigkeit der Formgebungsmasse ist 
dabei eine dem Formgebungsprozess spezifisch untergeordnete Größe, und kann durch 
technologische und stoffliche Stellgrößen, mit dem Ziel der werkstofflichen Darstellung, 
beeinflusst werden. Da die angewendete Fertigungstechnologie die Reproduzierbarkeit des 
formgebenden Fertigungszyklus grundlegend voraussetzt, gilt entsprechendes auch für die 
Fließfähigkeit der zu verarbeitenden Formgebungsmassen, auch wenn diese, wie im 
vorliegenden Fall, aus voneinander unabhängigen Prozessketten stammen. Für die dazu im 
Folgenden betrachteten Feedstocks und Folienschlicker gilt daher eine entsprechende 
Homogenität zwischen kontinuierlicher Binder- und diskontinuierlicher Pulverphase sowie ggfs. 
eine angemessene elektrochemische und sterische Stabilisierung, der in polaren Medien 
dispergierten Pulverpartikel, als voraus gesetzt. Die Betrachtung zum Fließverhalten 
entsprechender Massen orientiert sich daher explizit an der Darstellbarkeit der oben diskutierten 
Packungskonzepte „Platzhalterpolymer“ und „bimodale Pulvermischung“ sowie deren 
Abhängigkeit von den Stellgrößen der unmittelbaren Prozessführung. Die Viskosität der 
thermoplastischen Spritzgussmassen hängt neben der Feststoffbeladung von der Temperatur 
und der Schergeschwindigkeit ab. Die Bilder 193 und 194 geben die Temperaturabhängigkeit 
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des, der Viskosität korrelierten, Drehmoments der ZrO2- und Stahl 17-4PH-Spritzgussmassen 
wieder. Mit steigender Temperatur nimmt dabei das Drehmoment ab. Die sich in den einzelnen 
Temperaturintervallen einstellenden Drehmomente (bezogen auf das Kammervolumen) müssen 
im späteren Spritzgießprozess beim Dosieren vom Schneckenantrieb (bezogen auf das 
Zylindervolumen) aufgebracht werden. Die Beheizung der Zylinderzonen kann sich daher an den 
dargestellten Temperaturintervallen orientieren. Zusätzlich kann gezeigt werden, dass bei 
gleicher Feststoffbeladung aber steigender spezifischer Oberfläche der eingelagerten Partikel 
(infolge der Variation der Anteile der bimodal gepackten ZrO2-Pulver) auch ein Anstieg des 
Drehmomentes, der sich bei hochgefüllten Massen auch in Form von Friktionswärme äußert, zu 
verzeichnen ist (Bild 193). Der Eintrag von Platzhalterpolymer in den Stahl-17-4PH-Feedstock 
führt ebenfalls zu einer Erhöhung des Drehmoments (Bild 194), wirkt sich aber bei Anteilen von 
>10 Vol.% (M3) nachteilig auf die Fließstabilität des Gesamtsystems aus.             
 
 
Bild 193 - Einfluss der Knetzeit und der Temperatur auf das 
rheologische Verhalten der ZrO2-Feedstocks 
Bild 194 - Einfluss der Knetzeit und der Temperatur auf das 
rheologische Verhalten der Stahl-Feedstocks 
 
Zunächst kann festgestellt werden, dass die Realisierung der Packungskonzepte für die ZrO2- 
und Stahl-17-4PH-Pulver in den Spritzgussmassen jeweils mit der Erhöhung der Viskosität 
verbunden ist (Bild 195). Durch die Erhöhung der Verarbeitungstemperatur innerhalb des zur 
Verfügung stehenden Prozessfensters von 110 °C auf 140 °C können jedoch in den 
modifizierten Feedstocksystemen (Z1-3 und M1-3), den nicht schwindungsangepassten 
Feedstockmassen (TZ-3YS und 17-4PH, Bild 195) ähnliche Viskositäten erhalten werden. 
Zusätzlich kann durch die Erhöhung der Scherrate, welche in Abhängigkeit des Strömungsprofils 
und der Fließweglänge sowie der Einspritzgeschwindigkeit im Spritzgießzyklus Werte von bis zu 
106 s-1 annehmen kann,  die Viskosität weiter gesenkt werden (Bild 196). Die untersuchten 
Spritzgussmassen weisen innerhalb des Messbereiches jeweils ein strukturviskoses Fließverhalten 
auf und können mit der zur Verfügung stehenden Fertigungstechnologie verarbeitet werden.         
 
Bild 195 - Abhängigkeit der Scherviskosität von der 
Feedstocktemperatur 
 
Bild 196 - Abhängigkeit der Scherviskosität der ZrO2-
Spritzgussmasse Z1 von der Scherrate 
 
Bisher konnte gezeigt werden, dass sich die Modifikationen in den ZrO2- und Stahl 17-4PH-
Pulverpackungen (Platzhalterpolymer bzw. bimodale Packung), mit dem Ziel der gegenseitigen 
Schwindungsanpassung, auf das Fließverhalten der Formgebungsmassen auswirkt und das dem, 
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innerhalb des im Verarbeitungsprozess zur Verfügung stehenden Prozessfensters (Feedstock- 
und Werkzeugtemperatur sowie Einspritzgeschwindigkeit), gesteuert werden kann. Die 
Verifizierung  beider Packungskonzepte erfordert jedoch die Spezifikation des jeweiligen 
Sinterwerkstoffes im Vergleich zu den Fließeigenschaften, der in beiden Formgebungsprozessen 
verarbeiteten Massen jeweils im Feedstock- und im Folienbindersystem. In den Bildern 197 und 
198 sind dazu jeweils die unter Co-Sinterbedingungen erreichten Sinterdichten und- 
Schwindungen mit direktem Bezug auf die Viskositäten der Ausgangsformmassen (Feedstock, 
Folie) in Abhängigkeit der jeweiligen Eingangsgröße der Packungskonzepte 
„Platzhalterpolymer“ und „bimodale Pulvermischung“ dargestellt.  
 
 
Bild 197 - Einfluss des Füllstoffanteils auf die Werkstoffeigenschaften und das rheologische Verhalten der Stahl-17-4PH- 
Formgebungsmassen 
 
Das Einbringen von Platzhalterpolymer in die Stahlpulverpackung sah dabei vor, die 
Packungsdichte um den Volumenanteil des eingebrachten Polymerpulvers zu verringern, so dass 
sich der Differenzbetrag als zusätzliche Sinterschwindung auf die Stahlpulverpackung auswirkt. 
Für die dargestellten Stahl-17-4PH-Feedstocksysteme M1 und M2 mit Füllstoffanteilen von 1 
Vol.-% und 3 Vol.-% kann dies mit hoher Genauigkeit reproduziert werden. Die erreichten 
Sinterdichten liegen hier jeweils über 99 %. Die Menge an zugegebenem Platzhalterpolymer 
wurde bis auf 14 Vol.-% (M3) gesteigert. Die damit voreingestellte Gründichte von 50 % konnte 
jedoch im Schwindungsmaß nicht reproduziert werden. Infolge mangelnden Partikelkontaktes 
fiel die entbinderte Pulverpackung des Grünkörpers zusammen und war durch einen 
Schwindungsbetrag von ca. 17,8 % gekennzeichnet, was einer Ausgangsgründichte von etwa 
52 % entspricht. Die Obergrenze des wirksamen Anteils an Platzhalterpolymer liegt beim 
verwendeten Stahl-17-4PH-Pulver daher unter 10 Vol.-%, womit es möglich ist, die 
Sinterschwindung im Bereich von ca. 13,5 % bis ca. 17,5 % unter Beibehaltung der 
Ausgangssinterdichte, einzustellen. Die drastische Erhöhung der Viskosität, mit zunehmendem 
Füllstoffanteil, schränkt jedoch die Prozessfähigkeit der Feedstockmassen nicht ein. Den 
Feedstockmassen M2 und M3 vergleichbare Sinterschwindungen von 14,5 % und 17,5 % 
konnten in den Foliensystemen M2 und M3 durch die Verwendung von 5 Vol.-% bzw. 10 Vol.-
% Platzhalterpolymer erreicht werden. Hier muss jedoch bemerkt werden, dass die dabei 
erreichten Sinterdichten lediglich zwischen 91 % und 92 % liegen. Dies ist in erster Linie auf 
den, im Vergleich zu den Feedstocksystemen, erhöhten Füllstoffanteil zurückzuführen. Da die 
Konsolidierung der Grünfolie jedoch, anders als ein thermoplastischer Feedstock, einer 
Trockenschwindung unterliegt, welche durch die Anwesenheit der Füllstoffpartikel u.U. 
beeinflusst wird, kann ein erhöhter Füllstoffanteil hier zunächst dadurch gerechtfertigt werden. 
Wird ein Füllstoffanteil von 10 Vol.-% überschritten (Folie M4), kommt es analog zum 
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entsprechenden Feedstocksystem zum Kolabieren der Pulverpackung im entbinderten 
Grünkörper. Der steigende Füllstoffanteil führt ebenfalls zur Erhöhung der Viskosität des 
Folienschlickers. Werden die Anteile des effektiv wirksamen Polymeranteils jedoch unter 10 Vol.-
% gehalten, limitiert dies die Verarbeitbarkeit des Schlickers beim Foliengießen nicht.  
      
 
Bild 198 - Einfluss des Grobkornanteils auf die Werkstoffeigenschaften und das rheologische Verhalten der ZrO2- 
Formgebungsmassen 
 
Das Packungskonzept „bimodale Pulvermischung“ in den ZrO2-Formgebungsmassen sah vor, die 
Gründichte des keramischen Fügepartners auf das Niveau der durch das oben vorgestellte 
„Platzhalterkonzept“ bezeichneten Stahl-17-4PH-Formgebungsmassen, mit dem Ziel der 
Schwindungsanpassung, zu erhöhen. Durch die Mischung der ZrO2-Typen TZ-3Y-E und Y5-5 in 
den Verhältnissen 1:1, 1:2 und 1:3 konnten zunächst die Feedstocks Z1, Z2 und Z3 mit jeweils 
60 Vol.-% Pulveranteil hergestellt werden. Bild 198 gibt dazu die Spezifikation der Dichte und 
Sinterschwindung sowie die rheologischen Eigenschaften entsprechender Formgebungsmassen 
in Abhängigkeit des Grobkornanteils (Y5-5) der Pulvermischung wieder. Es kann gezeigt werden, 
dass mit steigendem Grobkornanteil, bei gleichbleibender Gründichte, die Viskosität der 
Feedstockmassen, ebenso wie die Sinterdichte und die Sinterschwindung, abnimmt. Dabei 
werden in den drei Feedstockmodifikationen trotz identischer Gründichte von je 60 Vol.-% 
Sinterschwindungen von 14,5 %; 14,1 % und 13,4 % erreicht. Während die Ursache für die 
Viskositätsverringerung, die, mit steigendem Grobkornanteil, anteilsmäßige Verringerung der 
spezifischen Partikeloberfläche, ist, muss die damit verbundene Verringerung der 
Sinterschwindung, wie auch der Sinterdichte, der damit einhergehenden Verringerung der 
Sinteraktivität zugeschrieben werden. Zusätzlich spielen hier Perkolationseffekte, welche bei 
ungenügender Füllung der Partikelzwischenräume der grobkörnigen durch die feinkörnige Phase 
mit steigendem Grobkornanteil eine Erhöhung der Restporosität provozieren, eine Rolle. 
Während die Verarbeitung aller drei Feedstockmodifikationen, wie oben gezeigt werden konnte, 
bei einer durch Temperatur- und Scherratenführung geeigneten Viskosität geschehen kann, 
muss die Darstellung entsprechender Packungsverhältnisse in den Grünfolien als durch diese 
limitiert bezeichnet werden. Grundsätzlich war es nicht möglich, den Anteil der Pulverphase im 
Schlicker auf ein Niveau zu heben, welcher nach der Trocknung, zu einer Gründichte von mehr 
als 50 % (d.h. 60 %) führt. Die damit verbundene Erhöhung der Schlickerviskosität ließ die 
Verarbeitung entsprechender Schlicker nicht zu. Bedingt durch die, im Vergleich zu den 
Feedstockmassen, um 10 Vol.-% geringeren Gründichten entsprechender Grünfolien, fällt deren 
Sinterschwindung um ca. 1 % bis 5 % höher, zusätzlich verbunden mit einer Restporosität 
zwischen 11 % und 24 %, unter Anwendung des Co-Sinterregimes, aus.                 
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4.2.2 Thermisches Verhalten und Entbinderung 
 
Das vollständige Entfernen des Feedstock- bzw. Folienbinders vor der Sinterbehandlung ist eine 
grundlegende Voraussetzung für die Prozessfähigkeit der im Werkstoffgrünverbund miteinander 
kombinierten Feedstock- und Folienbinder. Das in der vorliegenden Arbeit verwendete 
Feedstockbindersystem ist dabei für eine, dem abschließenden thermischen Entbinderungsschritt 
vorgelagerten, Extraktionsbinderung im Acetonbad vorgesehen. Dabei wird der überwiegende 
Teil der im Aceton löslichen Binderkomponente aus dem spritzgegossenen Grünkörper entfernt 
und so ausreichend Porosität für das Ausbrennen des Restbinders in der darauf folgenden 
Wärmebehandlung bzw. Pyrolyse geschaffen. Bild 199 zeigt, dass bereits nach 24 h mehr als die 
Hälfte der in Aceton löslichen Binderkomponente aus den Feedstockmassen Z1 und M2 entfernt 
wird. Bei Bedarf kann die Entbinderungszeit auf 48 h und damit die Menge des extrahierten 
Binders bis auf ca. 2/3 des entsprechenden Binderanteils, erhöht werden. Die Entfernung der 
betreffenden Binderkomponente im Acetonbad bewirkt eine geringfügige Volumenänderung 
des Grünkörpers. In Bild 199 ist diese als lineares Schwindungsmaß (ermittelt an 
spritzgegossenen Biegebruchstäben 7x7x70 mm) dargestellt. Demnach muss nach 24 h eine 
Längenänderung von ca. 0,5 % für den 17-4PH-Feedstock M2 sowie von ca. 1,2 % für den 
dazu schwindungsangepassten ZrO2-Feedstock Z1 (bei gleichem Binderanteil) festgestellt werden.             
 
Bild 199 - Masseverlust und Längenschwindung der 
Spritzgießmassen während der Extraktionsentbinderung im 
Acetonbad in Abhängigkeit von der Entbinderungszeit 
 
Bild 200 - Masseverlust der Grünfolien im Acetonbad in 
Abhängigkeit von der Entbinderungszeit 
 
Da die Extraktionsentbinderung für die verwendeten ZrO2- und 17-4PH-Feedstocks (2K-
Spritzguss) obligatorisch ist, ist dies für die mit diesen kombinierten Grünfolien (Inmould-
Labelling) eine ebenfalls verbindliche Option. Werden Grünfolie und Spritzgussmasse 
gemeinsam der Entbinderung im Acetonbad unterzogen, muss die Stabilität des Folienbinders 
gewährleistet sein. Im Gegensatz zum Feedstockbinder ist der Folienbinder grundsätzlich nicht 
für eine Extraktionsentbinderung vorgesehen, ist aber aufgrund seiner nasschemischen 
Verarbeitung an einen durch ein Solvent (hier Wasser dest.) vermittelten Phasenübergang 
gebunden. Bild 200 belegt, dass das wässrige Folienbindersystem im Aceton stabil ist. Die 
beobachteten Masseänderungen bei bis zu 70 h Auslagerungszeit liegen dabei unter 0,2 %. 
Bezogen auf den Bindergesamtanteil von ca. 10 % bis 15 % für Stahl 17-4PH- und ZrO2-Folie 
bedeutet dies keinen signifikanten Binderverlust.  Bei der der Flüssigextraktion folgenden 
thermischen (Rest-) Entbinderung wird die Temperatur des porösen Grünkörpers bis zum 
Erreichen der Zersetzungstemperatur des Bindersystems erhöht. Die Bilder 201 und 202 zeigen 
die damit verbundenen thermischen Dehnungen jeweils im ZrO2- und Stahl 17-4PH-Feedstock 
im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 90 °C. Dabei kann gezeigt werden, dass nicht 
schwindungsangepasste Feedstocks (mit unterschiedlich hohen Bindervolumina) größere 
thermische Dehnungsdifferenzen von bis zu 0,5 % aufweisen (Bild 201). Die Dynamiken der 
Volumenänderungen können dabei sogar gegenläufig sein und so den Verbund der 
Pulverpackungen bereits im Grünkörper negativ beeinflussen. Hingegen kann für die 
schwindungsangepassten Feedstockmassen Z1 und M2 in Bild 203 ein weitestgehend 
identisches Dehnungsverhalten in Betrag und Rate festgestellt werden.  
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Bild 201 – Thermische Dehnung der nicht 
schwindungsangepassten Spritzgießmassen 
Bild 202 - Thermische Dehnung der 
schwindungsangepassten Spritzgießmassen 
 
Die zu gleichen Anteilen mit Binderpolymer versetzten Massen differieren dabei erst bei 
Temperaturen oberhalb 60 °C um max. 0,3 %. Entscheidend für die Wahl der 
Entbinderungstemperatur ist die Zersetzungstemperatur der einzelnen Binderkomponenten 
unter gesonderter Berücksichtigung der jeweiligen Ofenatmosphäre. Bild 203 dokumentiert das 
Abbrandverhalten der einzelnen Feedstockbinder unter Luftatmosphäre. Dabei kann gezeigt 
werden, dass Platzhalterpolymer (Füllstoff) und Benetzungsmittel bereits ab Temperaturen von 
ca. 180 °C zersetzt werden und bei 450 °C vollständig abgebaut sind. Die Onset-Temperatur 
des thermischen Abbaus der, maßgeblich während der Flüssigextraktion entfernten, 
Binderkomponente (Plastifikator) liegt geringfügig höher (ca. 250 °C), und ist gefolgt von der, 
bei ca. 320 °C beginnenden, Zersetzung des Backbonepolymers. Die Bindermischungen, welche 
im Feedstock Masseanteile von max. 15 % ausmachen (Bild 204), können dabei bei 450 °C 
unter Luftatmosphäre vollständig aus dem Formkörper ausgebrannt werden. Dabei kann durch 
die vorherige Flüssigextraktion bereits mehr als die Hälfte der Bindermasse aus dem Grünkörper 
entfernt werden. Die TG-Kurven in Bild 204 deuten jedoch eine Massezunahme der unter 
Luftatmosphäre untersuchten Stahl-17-4PH-Feedstocks nach Abschluss des Binderausbrandes an, 
was wiederum auf eine Oxidation der Stahlpulverpartikel schließen lässt.  
 
 
Bild 203 –Thermographimetrie einzelner 
Feedstockbinderkomponenten (Luftatmosphäre) 
 
Bild 204 – Thermographimetrie der Spritzgussmassen und 
der durch Flüssigextraktion vorentbinderten 17-4PH- und 
ZrO2-Feedstocks (Luftatmosphäre) 
 
Dies gilt es jedoch im Sinne der Co-Sinterfähigkeit der untersuchten Stahl-17-4PH- und ZrO2-
Pulver dringend zu vermeiden, da hier die Oxidation der Stahlpulverpartikel deren Sinteraktivität 
stark limitiert. Aus diesem Grunde erfordert die Wärmebehandlung beider Komponenten 
während der Entbinderung mindestens eine inerte oder besser eine reduzierende 
Gasatmosphäre. In Bild 205 ist das Abbrandverhalten der Hauptbinderkomponenten von 
Feedstock und Grünfolie jeweils unter Luftatmosphäre dargestellt. Dabei kann gezeigt werden, 
dass die wasserlöslichen Folienbinder (Polyvinylalkohole) vor dem Feedstockbackbone thermisch 
abgebaut werden. Die Zersetzungsreaktionen sind bei einer Temperatur von ca. 500 °C 
abgeschlossen. Erfolgt dagegen der Binderausbrand unter reduzierender (Wasserstoff-) 
Atmosphäre (Bild 206) verschieben sich die Onsettemperaturen des thermischen Abbaues aller 
Binderkomponenten, der ebenfalls bei 500 °C abgeschlossen ist, hin zu höheren Temperaturen.          
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Bild 205 –Thermographiemetrie einzelner 
Folienbinderkomponenten (Mowiol, Primal) im Vergleich 
zu dem Backbone- und Füllstoffpolymer des 
Feedstockbindersystems (Luftatmosphäre) 
 
Bild 206 – Thermographiemetrie einzelner 
Folienbinderkomponenten (Mowiol, Primal, Glycerin) im 
Vergleich zu dem Backbone- und Füllstoffpolymer des 
Feedstockbindersystems (Wasserstoffatmosphäre) 
 
4.2.3 Verarbeitung von Feedstock und Grünfolie  
 
Die Verarbeitung von Feedstock und Grünfolie in der Gesamtprozesskette orientiert sich an den 
Eigenschaften der verwendeten Binderkomponenten. Dazu konnte gezeigt werden, wie sich 
Folien- und Feedstockbinder während der gemeinsamen Extraktionsentbinderung im Acetonbad 
sowie während der gemeinsamen thermischen Restentbinderung unter oxidierender und 
reduzierender Atmosphäre verhalten. Die Grünfolie als flächiges Halbzeug verliert im Acetonbad, 
gemessen am Bindergesamtanteil, kaum an Bindermasse, während der zur Extraktion 
vorgesehene Binderanteil, des Feedstockmaterials, in entsprechender Menge, verbunden mit 
einem Volumenschwund, ausgetragen wird. Untersuchungen der Folienoberflächen haben 
gezeigt, dass sich deren Rauhigkeit durch die Behandlung im Acetonbad beeinflussen lässt. 
Dabei muss angenommen werden, dass der oben bestimmte Masseverlust von <0,2 % auf den 
oberflächlich erfolgenden Angriff während der Lösungsmittelbehandlung zurück zu führen ist.          
 
Bild 207 - Weißlichtmikroskopie der unbehandelten ZrO2-
Grünfolie 2x2 mm2 (RSt = 10,027 μm; v = 0,047 μm3/μm2) 
 
Bild 208 - Weißlichtmikroskopie der im Acetonbad 
vorbehandelten ZrO2-Grünfolie 2x2 mm2 (RSt = 15,973 μm; v = 
0,036 μm3/μm2) 
 
Eine 24-stündige Acetonauslagerung führte zu einem Anstieg der Rauhtiefe auf 15,9 μm bei der 
ZrO2-Grünfolie (Bilder 207 und 208) bzw. auf 64,1 μm bei der 17-4PH-Grünfolie (Bilder 209 und 
210). Ungeachtet der Vermutung, dass es sich bei dem Masseverlust um den (partiellen) Verlust 
der plastifizierenden Folienbinderkomponente (Glycerin) handeln könnte, muss angenommen 
werden, dass es sich dabei um den Austrag von im Folienbinder absorbiertem Wasser bzw. um 
Luftfeuchte handelt. Die Topographie der Oberfläche, welche durch die verwendeten 
Partikelgrößen in der Pulverpackung vorgeprägt ist, ist dabei nicht auf den partiellen Abbau der 
Binderphase, sondern auf eine Modifikation derselben durch den Kontakt mit Aceton zurück 
zuführen. Dieser Effekt kommt einer Trocknung gleich. Die dadurch erhöhte 
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Oberflächenrauhigkeit der Grünfolie ermöglicht dabei einen stärker ausgeprägten 
Partikelkontakt zwischen den Pulverpackungen der Spritzgussmasse und des Folienhalbzeuges 
und kann somit als sinnvolle Vorbehandlung der Grünfolie vor dem eigentlichen Hinterspritzen 
mit Feedstockmasse genutzt werden. Da die (Vor-) Entbinderung des Grünverbundes hier später 
ebenfalls im Acetonbad erfolgt, ist durch eine generelle Vorbehandlung der einzelnen 
Grünfolien im Acetonbad (vor deren Weiterverarbeitung im Inmouldlabelprozess) deren inertes 
Verhalten, worunter die Delaminationsbeständigkeit des Grünverbundes während der 
Flüssigextraktion verstanden werden soll, weitestmöglich gegeben.       
 
Bild 209- Weißlichtmikroskopie der unbehandelten 17-4PH-
Grünfolie 2x2 mm2 (RSt = 52,168 μm; v = 0,324 μm3/μm2) 
 
Bild 210 - Weißlichtmikroskopie der im Acetonbad 
vorbehandelten 17-4PH-Grünfolie 2x2 mm2 (RSt = 64,119 μm; 
v = 0,281 μm3/μm2) 
 
An den Feedstockmassen konnte in Abhängigkeit des Binderaustrages infolge der 
Flüssigextraktion sowie der Massetemperatur ein definiertes Schwindungs- bzw. 
Dehnungsverhalten in Größenordnungen von <1 % (linear) festgestellt werden. Sich daraus 
ergebende Schwindungs- oder Dehnungsdifferenzen können die Darstellung des Grünverbundes 
aus stofflicher und technologischer Sicht limitieren. Die dazu in Bild 211 dargestellten 
Dehnungskurven von ZrO2- und 17-4PH-Feedstockmasse und den punktuell am 
makroskopischen Probekörper sowie an der Werkzeugkavität bestimmten Wärmedehnungen, 
bezeichnen dabei das technologische Prozessfenster näher.          
 
 
Bild 211 - thermische Dehnung der Spritzgussmassen, der Spritzgussgrünkörper und der Spritzgusskavität 
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Der in beiden Feedstockmassen (Z1, M2) identische Binderanteil bewirkt eine weitestgehende 
Übereinstimmung im thermischen Dehnungsverhalten. Mit steigender Temperatur erhöhen sich 
die dennoch vorhandenen Dehnungsdifferenzen. Dies kann im Extremfall zur Delamination des 
Werkstoffverbundes im Grünkörper während der thermischen Entbinderung führen. Die Option 
einer rein thermischen Entbinderung kommt somit für den Verbundgrünkörper nicht in Frage, 
da die thermische Dehnung der Binderkomponente in den ZrO2- und 17-4PH-Feedstocks dabei 
zu stark Differenz behafteten Werten von etwa 2 % und 4 % führt (Bild 212). Die übermäßig 
starke Volumenänderung ist dabei durch den Phasenübergang der für die Extraktion 
vorgesehenen Weichmacherkomponente bedingt, und konnte im vorliegenden Fall lediglich 
durch die Anwendung einer, im Gegensatz zur konventionellen Schubstangengeometrie, 
berührungslos messenden optischen Dilatometeroption (TOM II, Bild 213) dargestellt werden.  
Hingegen kann für die im Acetonbad vorentbinderten ZrO2- und 17-4PH-Feedstocks eine über 
weite Bereiche des Entbinderungstemperaturintervalls identische thermische Dehnung von 
<0,6 % mit einer maximalen Differenz von ca. 0,3 % beobachtet werden (Bild 212). Die 
Tolerierbarkeit der, am extraktionsentbinderten Grünkörper ermittelten, Dehnungsdifferenz 
während der thermischen Entbinderung von ca. 0,3 % konnte am Verbundprobekörper durch 
die optische Aufzeichnung des Dehnungsverhaltens der Probekörpergeometrie nachgewiesen 
werden (Bild 213). Eine Delamination im makroskopischen Fügebereich konnte dabei nicht 
beobachtet werden.      
 
Bild 212 - Messergebnis optische Dilatometrie, Vergleich der im 
Acetonbad vorentbinderten Feedstocks Z1 und M2 mit den nicht 




Bild 213 – Probekörper und Messaufbau 
berührungslose Dilatometermessung 
 
Es muss dennoch festgestellt werden, dass die durch das thermoplastische Binderpolymer im 
Feedstock vermittelte Wärmedehnung, verglichen mit den darzustellenden ZrO2- oder 17-4PH-
Werkstoffen, bereits bei geringen Temperaturänderungen beträchtliche Ausmaße annehmen 
kann.  Berücksichtigt man, dass sich damit eine Differenz zur Dehnung der Werkzeugkavität 
ergibt (Bild 211), ist dies gleichbedeutend mit einer Limitation der technologischen 
Darstellbarkeit entsprechender Grünkörper. Dabei kann die für das 2K-Spritzgießen häufig 
genutzte Option des Kavitätswechsels u.U. nur eingeschränkt genutzt werden, da die vorgelegte 
Komponente nicht exakt in die Werkzeugkavität des beheizten Werkzeuges passt. Ein 
Vorwärmen des gefertigten Halbzeuges auf die entsprechende Werkzeugtemperatur ist daher 
erforderlich (Probekörper Bild 211) um einer technologisch vorgeprägten Schädigung des 
Werkstoffverbundes vorzubeugen. Es ist außerdem möglich, dass die ausgekühlte, zuerst 
gespritzte Komponente, welche in der Werkzeugkavität verbleibt, bei Vorliegen einer 
entsprechenden geometrischer Exposition (Kern, Bohrungen) auf diese Aufschrumpft und sich 
die somit induzierten Spannungen der Verbundformkörperkomponente auf den späteren 
Werkstoffverbund übertragen und diesen damit schädigen. Generell ist die Ermittlung der 
Prozessparameter an ein empirisches Vorgehen bzw. an die intuitive Fähigkeit des 
Maschinenbedieners gebunden. Hinzu kommt, dass die Einflüsse nicht optimaler 
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Verarbeitungsparameter i.d.R. erst nach Durchlaufen der Gesamtprozesskette am fertig 
gesinterten Bauteil erkannt, dann jedoch nicht in jedem Fall der eigentlichen Ursache 
zugeordnet, werden können. Die Untersuchung der oben diskutierten Material- und 
Prozessierungseinflüsse am hier verwendeten Bindersystem kann jedoch unabhängig von der 
Prozessverkettung, direkt an den spritzgegossenen Grünkörpern, erfolgen. Dazu bietet sich die 
aus dem Kunststoffspritzguss bekannte Option der durch ein Lösungsmittel vermittelten 
Spannungsrissinitiierung an. Der Spritzgusskörper wird hierzu in ein, die polymere Substanz 
angreifendes, Lösungsmittel gelegt. Bauteilspannungen, welche die Bindenähte schwächen oder 
ungenügend verschmolzene Bindenähte, werden dabei durch das Lösungsmittel auf- bzw. 
angelöst und sind im Falle transparenter Kunststoffe als Haarrisse, infolge eines, zum 
eigentlichen Polymer, verschiedenen Brechungsindex sichtbar. Das zur Binderextraktion genutzte 
Aceton hat ein, auf den spritzgegossenen Formkörper, vergleichbaren Einfluss. Die dabei im 
Formkörperinneren entstehenden Spannungsrisse können mittels Computertomographie 
sichtbar gemacht werden (Bild 214). Hierzu muss jedoch festgestellt werden, dass 
entsprechende Ergebnisse lediglich an Proben, welche bei bzw. knapp unterhalb der 
Raumtemperatur ohne vorheriges Vorwärmen des Probekörpers oder des Lösungsmittels 
erfolgten, festgestellt werden konnten. Die Erklärung hierfür kann im thermischen 
Dehnungsverhalten der Feedstockmasse gefunden werden. Diese dehnt sich bereits bei einer 
Temperatur von nur 50 °C um ca. 0,6 % (linear). Die damit verbundene Volumenzunahme ist an 
das Erweichen der Feedstockmasse und das Auflösen der teilkristallinen Binderstruktur geknüpft. 
Die Extraktionsentbinderung erfolgt dabei aus zweierlei Gründen bei einer Temperatur von etwa 
45 °C. Einerseits sind mögliche Formkörperspannungen durch das Erweichen des Formkörpers 
egalisiert und können daher den Grünkörper nicht mehr schädigen, andererseits ist die 
Lösungsmittelaktivität hier größer, so dass der Extraktionsprozess schneller verläuft. Als 
spezifisches Merkmal für das Entbindern der hier untersuchten Verbundformkörper kann noch 
angeführt werden, dass beide Feedstocks bei der Temperatur von 45 °C, die ebenfalls der 
Werkzeugtemperatur entspricht, keine Dehnungsdifferenz aufweisen. Damit ist eine Schädigung 
des Grünverbundes infolge unterschiedlicher Wärmedehnungen während der 
Extraktionsentbinderung ausgeschlossen.             
 
Bild 214 - mittels Computertomographie durchleuchtete Grünkörper (links: Spannungsrisse infolge zu langer Kühlzeit 
des auf die Werkzeugkavität aufgeschrumpften Rings; Mitte: Riss an der Bindenaht des ZrO2-Innenringes im Verbund 
mit 17-4PH-Außenring infolge zu schwach ausgebildeter Bindenaht;  rechts: spannungsfreier Ringverbund infolge 
angepasster Prozess- und Materialparameter)    
 
An den in Bild 214 dargestellten Ringproben konnten mittels Spannungsrissinitiierung die im 
Formkörper vorliegenden Spannungen infolge des Aufschrumpfens auf den Werkzeugkern 
(links) und der ungenügend verschmolzenen Bindenaht am Innenring (Mitte), freigesetzt und 
mittels Computertomographie sichtbar gemacht werden. Durch eine veränderte Prozessführung, 
welche hier die Verkürzung der Kühlzeit und die Erhöhung der Feedstocktemperatur bedeutet, 
konnte eine Vorschädigung des spritzgegossenen Verbundprobekörpers ausgeschlossen werden 
(Bild 214 rechts). Prozesstechnische Limitationen bei Formgebung und Entbinderung, die primär 
durch die Eigenschaften der zu verarbeitenden Pulver-Bindergemische bedingt sind, sind somit 
benannt und können am spezifischen Beispiel des ZrO2-Stahl 17-4PH- Werkstoffverbundes durch 
die geeignete Beeinflussung der Prozessparameter ausgeschlossen werden.        
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4.3     Prüfkörperentwicklung 
 
Die Kombination von Formgebungs- und Fügeverfahren in der zu untersuchenden Prozessroute 
bedingt die Fertigung entsprechender Prüfkörper, welche unmittelbar aus dem Spritzgießprozess 
stammen und einer Prüfung werkstofflicher Kenngrößen, wie Zug-, Biegebruch- oder 
Scherfestigkeit zugänglich sind. Dazu sind spezielle Formwerkzeuge notwendig, welche die 
Erstellung von zwei- oder mehrkomponentigen Prüfkörpergeometrien ermöglichen. Zur 
Evaluierung des Zweikomponentenspritzgießens eines metallischen und eines keramischen 
Feedstocks, wurden die in Bild 215 dargestellten Verbundformkörper hergestellt. Mikrozugstab, 
Biegebruchstab und der konzentrische Ringverbund variieren dabei in Ausmaß und Ausformung 
der hier jeweils in der Symmetrieebene gelegenen Verbundfläche sowie der miteinander 
kombinierten Volumina. Während die spiegelsymmetrisch miteinander verbundenen, jeweils 
stirnseitig gefügten Werkstoffpaarungen bei Mikrozug- und Biegebruchstab nur eine Kopplung 
zweier Komponenten ohne eindeutig definierten, aus gegenseitiger Wechselwirkung 
resultierenden, Kraftdurchgang darstellen, kann bei der punktsymmetrisch ausgebildeten 
Fügung des konzentrischen Ringverbundes von einer inhärenten Kraftwirkung zwischen Außen- 
und Innenring, welche Einfluss auf die Ausbildung des Sinterverbundes hat, ausgegangen 
werden.     
 




Unter gesonderter Berücksichtigung der beiden angewendeten Verfahrensoptionen 2K-
Spritzgießen und Grünfolienhinterspritzen ergeben sich entsprechende Gestaltungsoptionen. 
Neben den dabei erreichbaren Symmetrie- und Aspektverhältnissen, stellt die Möglichkeit der 
Ausbildung einer gradierten Zwischenschicht, wie sie durch vorgefertigte Grünfolien erhalten 
werden kann, einen weiteren verfahrensspezifischen Freiheitsgrad, welcher Einfluss auf die 
Ausbildung des Sinterverbundes hat, dar. Verbindet man damit die Option der Integration von 
mehr als zwei auszuformenden Werkstoffkomponenten in den Formgebungsprozess, so 
erweitert man diesen über die nach dem Stand der Technik verfügbaren technologischen 
Möglichkeiten hinaus. Während man beim Mehrkomponenten-Spritzgießen in der Zahl der 
miteinander zu kombinierenden Feedstockmassen durch die Anzahl verfügbarer Angusskanäle   
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oder verfügbarer Kavitätswechsel limitiert ist, können in die als Einlegeteil vorzufertigende 
Grünfolie beliebig viele Materialkombinationen (Schichtverbund, Laminiertechnik, 
Siebdrucktechnik) ein- oder aufgebracht werden. Zusätzlich erweitert man damit die 
darstellbaren Aspektverhältnisse im Verbundformkörper, die aufgrund der Viskosität 
entsprechender Spritzgussmassen über den Fließweg, vor allem bei Kavitäten mit sehr dünnen 
Füllwandstärken, limitiert sind. Gleichzeitig genügen dabei ein Angusskanal bzw. eine 
Formkavität zur Abformung des Verbundformkörpers.       
      
4.3.2 Verfahrensverifizierung 
 
Die Darstellung pulvertechnologisch erzeugter Metall-Keramik-Werkstoffverbunde unter 
Anwendung der Spritzgießtechnik orientiert sich grundlegend an den 
Verarbeitungseigenschaften von Spritzgussmasse (2K-Spritzgießen) und Grünfolie (Inmould-
Labelling) sowie an den verfügbaren Prozessparametern. Der Nachweis der Prozessfähigkeit von 
Feedstock und Folie muss, dem Wesen der hier angewendeten industriellen Fertigungstechnik 
entsprechend, daher an ausgewählten Formkörpern bzw. Demonstrator-Bauteilen erfolgen. 
Dabei können in Abhängigkeit des darzustellenden Formkörpers die in Tabelle 14 genannten 
Prozessparamter variieren. Charakteristisch für das gewählte Verfahren ist jedoch immer das, 
innerhalb des Form füllenden Fertigungszyklus, reproduzierbare Zusammenspiel von Temperatur 
und Druck.        
 
Tabelle 14 – Auswahl wesentlicher Prozessparameter 
  
 

















Defekte Bindenähte mangelnde Formfüllung Bauteilspannungen 
Ursache Parameter zu gering Parameter zu gering Parameter zu hoch 
 
Die Formfüllung ist durch die Viskosität der thermoplastischen Spritzgussmassen limitiert. Dabei 
muss das für die Füllung der Kavität benötigte Volumen dosiert und unter Druckbeaufschlagung 
zum Fließen gebracht werden. Vornehmlich wenn einer der beiden Parameter zu gering ist, 
kann die Werkzeugkavität nicht vollständig gefüllt werden. Die in Bild 216 dargestellte 
Formfüllstudie veranschaulicht dies am Beispiel eines konzentrischen Ringverbundes. Die 
Fügenähte im Grünkörper können dabei in zwei Kategorien unterschieden werden. Sogenannte 
warme Bindenähte entstehen, wenn sich der, innerhalb eines Zyklus eingespritzte, Feedstock 
nach Durchlaufen getrennter Kavitätsbereiche wieder vereinigt.  
 
 
Bild 216 - Formfüllstudie am Bsp. des konzentrischen Metall-Keramik-Ringverbundes 
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Kalte Bindenähte resultieren aus zwei aufeinander folgenden Formfüllzyklen, wie sie für das 
Mehrkomponentenspritzgießen generell charakteristisch sind. Dabei spielt die Temperatur von 
Werkzeug und Spritzgussmasse eine wesentliche Rolle. Ist diese zu gering, kann es selbst bei 
dem innerhalb eines Zyklus eingespritzten Feedstock zu Bindenahtdefekten (Bild 217) kommen. 
Die sich damit im Grünkörper manifestierenden Inhomogenitäten stellen sich i.d.R. als Risse (Bild 




Bild 217 – warme Bindenaht Feedstock 17-4PH 
 
Bild 218 - defekte Bindenaht Feedstock 17-4PH 
 
Damit besteht bei nicht prozesssicherer Anwendung der Fertigungstechnologie bereits hier das 
Risiko vorgeprägte Defekte, welche zum Versagen des späteren Werkstoffverbundes führen, in 
die Prozesskette einzubringen. Die Abstimmung von Werkzeug- und Feedstocktemperatur ist 
daher ein wesentliches Kriterium zur erfolgreichen Darstellung einer in sich geschlossenen 
Fügezone mit bestmöglichem Kontakt der zu versinternden Partikelfraktionen (Bilder 219 - 220). 
 
 
Bild 219 - kalte Bindenaht Feedstock 17-4PH (oben) und 
ZrO2 (unten) 
 
Bild 220 - intakte Bindenaht Feedstock 17-4PH (oben) und 
ZrO2 (unten) 
 
Die zum Füllen der Kavität, durch Temperaturerhöhung fließfähig gemachte, Feedstockmasse 
muss zum Verfestigen in der Form abkühlen. Die dazu benötigte Zeit ist an die 
Temperaturdifferenz zwischen Feedstock und Werkzeug gebunden und beeinflusst die 
Zykluszeit zum Fertigen eines entsprechenden Grünkörpers maßgeblich. Darüber hinaus ist die 
Kühlzeit der zuerst eingespritzten Komponente beim 2K-Spritzgießen eine dem 
Verbundbildungsprozess spezifisch übergeordnete Größe. Dabei darf die Temperatur der zuerst 
gespritzten Komponente weder zu hoch noch zu niedrig sein. Zu hohe Temperaturen können 
die Stabilität der abgeformten Geometrie unter der Beanspruchung beim Einspritzen der zweiten 
Komponente nicht gewährleisten. Zu niedrige Temperaturen fördern das vorzeitige Erstarren des 
mit der vorgelegten Komponente in Kontakt tretenden Feedstocks, so dass eine vollständige 
Formfüllung u.U. nicht mehr möglich ist. Besonders kritisch kann sich der Einfluss der Kühlzeit 
auf Formkomponenten, welche mit einer Innenkavität (z.B. Bohrungen) versehen sind, 
auswirken. Die i.d.R. während des Abkühlens geringfügig schwindenden Feedstockmassen 
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schwinden dabei auf einen Kern auf. Da die Werkzeugkavität nicht in gleichem Maß wie die 
Feedstockmasse mit schwindet, werden Spannungen in den Formkörper eingeprägt. In Bild 221 
sind die, aus einer zu langen Abkühlphase resultierenden, Spannungsrisse in dem zuerst 
gespritzten ZrO2-Innenring des Demonstrators Verbundzahnrad dargestellt. Die mittels 
Computertomographie sichtbar gemachten Spannungsrisse wurden durch die Behandlung des 
Grünkörpers im (kalten) Acetonbad freigesetzt (Spannungsrissinitiierung, Vergleich Bild 214). 
Um vor allem zu langen Kühlzeiten, welche infolge der dabei in den Grünkörper eingeprägten 
Spannungen zum Versagen des Werkstoffverbundes führen können, vorzubeugen, ist es 
notwendig, eine Anpassung der zwei aufeinanderfolgenden Spritzzyklen jeweils am 
betreffenden Spritzgusswerkzeug vorzunehmen.    
        
 
Bild 221 – Computertomographie Spannungsrisse im 
Grünkörper (Demonstrator Verbundzahnrad), außen Stahl 
17-4PH, innen ZrO2 
 
Bild 222 – Computertomographie intakter Grünkörper 
(Demonstrator Verbundzahnrad), außen Stahl 17-4PH, 
innen ZrO2 
 
Spannungen und daraus resultierende Risse können ebenfalls durch einen zu hohen Nachdruck 
in den Formkörper eingebracht werden. Die Darstellungen in Bild 223 und 224 belegen dies am 
Beispiel eines 2K-Biegebruchstabs. Dabei wurde der nach dem ZrO2- eingespritzte 17-4PH-
Feedstock auf die möglicherweise noch nicht ausreichend verfestigte keramische Komponente 
unter zu hohem Druck eingespritzt, so dass es zu einer Überspritzung im Bereich der Fügezone 
gekommen ist. Das unkontrollierte Vermischen beider Feedstockmassen bedingt hier auch die 
Ausbildung von Materialspannungen, welche zur beobachteten Rissbildung im 
Formkörperinneren führen (Bild 223 rechts oben). Die beschriebene Überspritzung ist durch eine 
gewisse Hinterschnittigkeit zwischen metallischer und keramischer Komponente, die jedoch zu 
unkontrolliert hohen Spannungen im Werkstoffverbund führt, gekennzeichnet. Im Sinne der, für 
das gewählte Formgebungsverfahren, geforderten Reproduzierbarkeit ist die Kenntnis der 
beschriebenen technologischen Einflüsse auf die Verbundformkörperausbildung von 
wesentlicher Bedeutung, denn nur defektfrei abgeformte Grünverbunde können erfolgreich zu 
dem beabsichtigten Metall-Keramik-Werkstoffverbund versintert werden. Bild 224 belegt, dass 
die Defekte des Grünkörpers auf den Sinterverbund übertragen und in ihrer Ausprägung, zum 
Nachteil für die darzustellenden Werkstoff(Verbund)-eigenschaften, verstärkt werden.   
 
 
Bild 223 – Computertomographie Überspritzung im 
Grünkörper (Biegebruchstab) oben ZrO2, unten Stahl 
17-4PH 
Bild 224 – Computertomographie Biegebruchstab (grün, links 
und gesintert rechts) oben ZrO2, unten Stahl 17-4PH 
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4.3.3 Qualitative Bewertung der Verfahrensoption Inmould-Labelling 
 
Die Spritzgießoption Inmould-Labelling gestattet es, dekorative und funktionelle Oberflächen 
oder strukturierte Zwischenschichten in den Spritzgusskörper einzubringen. Die 
Folientechnologie ermöglicht dabei die Integration des eigentlichen Metall-Keramik-
Werkstoffverbundes bereits in der Grünfolie (Schichtverbund, Werkstoffgadient), so dass die 
Anbindung des flächigen Folienhalbzeuges an die Spritzgussmasse mit arteigenem Werkstoff 
geschehen kann. Dabei sind die Anforderungen für die erfolgreiche Co-Sinterung von 
metallischer und keramischer Komponente zwischen Folie und Feedstock identisch mit denen an 
die Paarung von Feedstock und Feedstock. Um jedoch die Werkzeugkavität vollständig mit dem 
entsprechenden Folienhalbzeug auslegen zu können, kann es notwendig sein, diese zusätzlich in 
die dritte Raumrichtung zu Strukturieren. Am Beispiel des Demonstrators Greifer (Bild 225 und 
226), bestehend aus einer keramischen (Folien-) Deckschicht und einer metallischen (Feedstock-) 
Füllung, soll dies in Form einer qualitativen Betrachtung dargestellt werden.              
 
 
Bild 225 - 3D geformte Grünfolie (außen ZrO2, innen 17-




Bild 226 - 3D geformte Grünfolie (außen ZrO2, innen 17-
7PH) Demonstrator Greifer 
Die 3D-Strukturierung der Grünfolie entspricht dabei, in Abhängigkeit der darzustellenden 
Aspektverhältnisse, dem Prägen oder Tiefziehen, wie es z.B. für Polymerfolien angewendet wird. 
Die Formbarkeit der Grünfolie ist dabei an die dem Binderpolymer innewohnende Flexibilität 
gebunden. Die im Gegensatz zu den teilkristallinen thermoplastischen Spritzgussbindern i.d.R. 
amorphen Folienbinder sind durch eine Glasübergangstemperatur gekennzeichnet oberhalb 
derer eine Streck-Dehn-Formung möglich ist. Beim Abkühlen neigen diese jedoch geringfügig 
zur Kontraktion, so dass die Delamination zwischen ZrO2-Deckschicht und 17-4PH-Trägerfolie in 
Bild 225 damit erklärt werden kann. Die Verfahrensführung beim Tiefziehen bzw. Prägen von 
Grünfolien erfordert demnach eine definierte Prozess- und Abkühltemperatur, um zunächst eine 
maßstabsgerechte Abformung der Spritzgusskavität gewährleisten zu können (Bild 226). 
Die hier durch die organische Binderphase vermittelte Formbarkeit erfordert eine Umlagerung 
der darin eingelagerten Pulverpartikel. Dies kann im Extremfall zum Zerstören der Pulverpackung 
führen. Eine quantitative Beschreibung der dabei stattfindenden Partikelumlagerungen entzieht 
sich der Darstellbarkeit, da das Tiefziehen von Grünfolien nicht Stand der Technik oder 
priorisierter Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist. Im beispielhaft diskutierten Fall, kann 
jedoch die mit dem Umformschritt verbundene Irritation der ZrO2- und 17-4PH- 
Pulverpackungen dargestellt werden. Eine Partikelumlagerung findet dabei lediglich in den durch 
die Streck-Dehn-Formung direkt beanspruchten Folienarealen statt. Dabei werden beide 
Pulverpackungen von der anfänglich aufeinander abgestimmten Packungsdichte von 60Vol.-% 
(Stahl 17-4PH Bild 227 und ZrO2 Bild 229) auf ca. 40 Vol.-% (Bild 228) bzw. ca. 48 Vol.-% (Bild 
230) aufgelockert. Während sich dabei die kugelförmigen Stahlpulverpartikel relativ gleichmäßig 
in der beanspruchten Bindermatrix verteilen (Bild 228) scheint es eine räumlich orientierte 
Ausrichtung in der ZrO2-Pulverpackung zu geben (Bild 230).             
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Bild 227 - Pulverpackung 60 Vol.%, Stahl 17-4PH, 
Grünfolie 
 
Bild 228 -  aufgelockerte Pulverpackung (40 Vol.%) partiell 
3D geformte Grünfolie (Stahl 17-4PH) 
 
Dabei lassen sich rissartig, normal zur Beanspruchungsrichtung, angeordnete Irritationen in der 
ZrO2-Pulverpackung feststellen (Bild 230). Ursache hierfür könnte die erhöhte Binderabsorption 
an den extrem feinkörnigen ZrO2-Partikeln sein, welche die Flexibilität der Bindermatrix 
herabsetzt und so zu den sich in der Pulverpackung manifestierenden anisotropen Streck-Dehn-
Effekten führt. Die weitere Prozessierung entsprechender Folienhalbzeuge ist daher zunächst 
durch ein ebenfalls anisotropes Schwindungsverhalten während der obligatorischen 
Sinterbehandlung grundsätzlich limitiert.     
 
 
Bild 229 - Pulverpackung 60 Vol.%, ZrO2, Grünfolie 
 
Bild 230 -  aufgelockerte Pulverpackung (48 Vol.%) partiell 3D 
geformte Grünfolie (ZrO2) 
 
Ein jedoch möglicher Lösungsansatz könnte hier die Verwendung von vorkonfektionierten 
Granulaten, welche an Stelle der Primärpartikel in die Pulverpackung der Grünfolie eingebracht 
werden, sein. Dazu wurde der entsprechende Schlicker nicht auf dem Walzenstuhl mit Kugeln 
sondern lediglich mit einem Propellerrührer dispergiert. In Bild 231 wurden ZrO2-Granalien in 
den während des Umformens am stärksten beanspruchten Übergangsbereich von Metall- und 
Keramikpulverpackung eingebracht. Die Packungsdichte der Primärpartikel in keramischen 
Granulaten kann dabei identisch zur Folienpackungsdichte sein, womit dem Angleich der 
Sinterschwindung genüge getan wäre. Dabei kann in Bild 232 gezeigt werden, dass sich die 
eingelagerten Granalien in Beanspruchungsrichtung verformen, dabei aber der Zusammenhalt 
und damit die Packung der eingelagerten Primärpartikel beibehalten wird. Grund hierfür könnte 
der durch die Bindermatrix vermittelte homogenere Kraftdurchgang durch die umgeformten 
Folienbereiche sein. Die Granalien adsorbieren aufgrund ihrer geringen spezifischen Oberfläche 
weniger Binder, welcher somit der Stabilisierung der Folienmatrix zur Verfügung steht und die 
Folie insgesamt flexibler macht. Insbesondere für nanoskalige keramische Primärpartikel, welche 
aufgrund ihrer extrem hohen spezifischen Oberfläche im Foliengießprozess nicht oder nur 
eingeschränkt verarbeitet werden können, jedoch aufgrund der niedrigeren Sintertemperaturen 
eine bessere Kompatibilität für die Co-Sinterung mit Metallpulvern aufweisen, könnte dies eine 
interessante Option sein. Durch die Verwendung maßgeschneiderter Granulate könnte damit die 
Möglichkeit bestehen, der mit der Irritation der Pulverpackung einher gehenden anisotropen 
Sinterschwindung entgegen zu wirken.  
 111
 
Bild 231 - Grünfolie Werkstoffverbund ZrO2 (oben), 17-
4PH (unten) mit aus ZrO2-Granalien bestehender 
Zwischenschicht 
 
Bild 232 – 3D geformte Grünfolie Werkstoffverbund ZrO2 
(oben), 17-4PH (unten) mit aus ZrO2-Granalien 
bestehender Zwischenschicht 
 
Die mit der 3D-Konfektionierung von Grünfolien verbundenen Anforderungen stellen einen 
Sonderfall innerhalb der Verfahrensoption Inmould-Labelling dar, und können hier nur genannt, 
jedoch nicht erschöpfend, im Sinne einer wissenschaftlichen Darstellung, abgehandelt werden. 
Davon unbenommen bleibt jedoch die Verwendung von planen, lediglich 2D-strukturierten 
keramischen oder metallischen Grünfolien in Kombination mit Metall- oder 
Keramikspritzgussmassen. Am Beispiel des Demonstrators Fadenführer kann dabei die 
Kombination von Stahl-17-4PH-Folie und ZrO2-Feedstock im Sinterverbund dargestellt sowie 
deren Prozessfähigkeit belegt werden. Unter Berücksichtigung der oben dargestellten 
Prozessparameter konnten entsprechende Auswirkungen auf die komplex ausgeformte 
Formkörpergeometrie beobachtet und zugeordnet werden. Während des Spritzgießzyklus kam 
es dabei zu Überspritzungen im Bereich der durch die Foliengeometrie vorgegebenen 
Kontaktfläche. Begünstigt wurden diese möglicherweise durch die, der Grünfolie eigenen 
Flexibilität, so dass sich an den durch Massefluss stark beaufschlagten Folienbereichen 
Vertiefungen bildeten und mit Feedstockmasse ausgefüllt wurden. Dies hatte die partielle 
Irritation der in der Grünfolie voreingestellten Pulverpackung zur Folge. Während der 
Sinterkonsolidierung schwinden beide Komponenten in diesen Bereichen unterschiedlich. Dies 
kann als primäre Ursache des in Bild 233 dargestellten Spannungsrisses sowie des in Bild 234 
beobachteten Randspaltes angesehen werden. Diese Beobachtung lässt den Schluss zu, dass die 
Verfahrensparameter beim Grünfolienhinterspritzen, aufgrund der Flexibilität der Grünfolie, 
einen stärkeren Einfluss auf die Qualität des sich ausbildenden Sinterverbundes haben, als bei 
dem Verbundspritzgießen zweier, im Bindersystem identischer, Feedstockmassen, bei dem die 
Festigkeit der vorgelegten Feedstockmasse durch das Absenken der Temperatur ausreichend 
erhöht werden kann um so Überspritzungen vorzubeugen.     
         
 
Bild 233 - Sinterverbund Demonstrator Fadenführer mit 
Überspritzung und Spannungsriss (ZrO2 oben, 17-4PH 
unten) 
 
Bild 234 – Sinterverbund Demonstrator Fadenführer mit 
Überspritzung und Randspalt (ZrO2 oben, 17-4PH unten) 
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4.4    Werkstoffverbund 
4.4.1 Metall-Keramik-Interface 
 
Die Ausbildung des Metall-Keramik-Interface während der Co-Sinterung hängt neben der 
stofflichen Kompatibilität zunächst von der Größe und von der geometrischen Gestaltung der 
Fügefläche ab. Mit zunehmender Größe der Fügefläche nimmt der Einfluss vorgeprägter 
prozesstechnischer Fehler (z.B. Lufteinschlüsse) zu. Außerdem kann sich dabei die 
Schwindungsdifferenz zwischen metallischer und keramischer Komponente in Abhängigkeit 
geometrischer Aspektverhältnisse, bezogen auf das Nennmaß, vergrößern. Zusätzlich kann ein 
mechanischer Kraftschluss (Verklammerung), welcher Einfluss auf die Ausbildung des 
Sinterverbundes hat, durch ein entsprechendes Formkörperdesign in den Werkstoffverbund 
integriert werden. Um diese, die Ausbildung des Interface limitierenden, Einflüsse geeignet 
bewerten zu können, ist eine vergleichende Darstellung an normierten Prüfkörpern im gleichen 
Stoffsystem erforderlich. Hierzu wurden die Fügezonen der in den Bildern 235 bis 237 
dargestellten Ringverbunde untersucht.   
 
 
Bild 235 – Ringverbund (gesintert) 
Variante I (Fügefläche grün 2x25 mm2) 
 
 
Bild 236 – Ringverbund (gesintert) 
Variante II (Fügefläche grün 314 mm2) 
 
Bild 237 – Ringverbund (gesintert) 
Variante III (Fügefläche grün 71 mm2) 
 
Zur geometrischen Gestaltung der Fügezone gehört auch die Darstellung eines gradierten 
Werkstoffüberganges im Interface. Ein mittels Folientechnologie hergestellter Schichtverbund 
mit keramischer bzw. metallischer Deckschicht wurde dabei als Zwischenschicht in die, in Bild 
238 dargestellte, Verbundprobe unter Nutzung der Verfahrensoption Folienhinterspritzen 
(Inmould-Labelling) eingebracht. Um prozesstechnische Limitationen zu minimieren, ohne den 
Werkstoffverbund durch gestalterische Optionen (Verklammerung, Hinterschnitt) künstlich zu 
stabilisieren, wurden die in Bild 239 dargestellten stirnseitig gefügten Mikrozugproben mit einer 
Fügefläche von lediglich 1 mm2 untersucht. Die Mikrozugproben eignen sich daher besonders 
gut zur späteren Bestimmung statistisch abgesicherter Verbundfestigkeiten und erlauben 
darüber hinaus den Vergleich verschiedener werkstofflicher Modifikationen.               
 
 
Bild 238 – Verbundprobe (grün) mit gradiertem 
Werkstoffübergang (Fügefläche grün 49 mm2) 
 
Bild 239 - Mikrozugstäbe (gesintert) mit Anguss 
(Fügefläche grün 1 mm2) 
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Die Betrachtung des Interface am äußeren Rand des stirnseitig gefügten, gesinterten 
Ringverbundes Variante I (Bild 240) lässt zunächst einen Randspalt, welcher sich ausgehend von 
der Formkörperoberfläche etwa 200 μm entlang der Fügezone fortsetzt, erkennen. Dieser läuft 
in eine geschlossene Fügenaht, welche sich bei stärkerer Auflösung als stoffschlüssiger Verbund 
darstellt (Bild 241), aus. Zu erkennen sind hier deutlich die versinterten Kontaktbereiche 
zwischen der ursprünglichen Stahl- und Keramikpulverpackung. Weiterhin fallen, etwa bis zu 
0,5 μm in ihrer Kantenlänge messende, Tetraederstrukturen, welche sich in unmittelbarer Nähe 
der Fügezone, eingebettet in der keramischen Matrix, befinden, auf. Es könnte sich dabei um 
eine kristalline Modifikation von ZrO2 handeln, deren Entstehung durch die während der Co-
Sinterung im Interface stattfindenden Diffussions- und Reaktionsprozesse bedingt ist. 
 
 
Bild 240 - Randspalt Ringverbund Variante I (gesintert) 
(ZrO2 – links, 17-4PH – rechts) 
 
Bild 241 - Interface Ringverbund Variante I (gesintert) (ZrO2 
– unten, 17-4PH – oben) 
 
An der äußeren Nahtstelle des Ringverbundes Variante II (Bild 242) kann ebenfalls ein ca. 400 
μm langer Randspalt beobachtet werden, welcher anschließend zu einer geschlossenen 
Fügenaht ausläuft. Auch hier können in der keramischen Komponente in unmittelbarer Nähe 
der Fügezone kristalline Strukturen ausgemacht werden (Bild 243), welche auf eine 
Phasenänderung der ursprünglich durch Y2O3-teilstabilisierten ZrO2-Modifikation hinweisen 
könnten. Aus Bild 243 geht deutlich hervor, dass die Oberflächenrauhigkeit der Fügefläche 
maßgeblich durch die Partikelgröße der verwendeten Pulver beeinflusst wird. Die dadurch 
entstehende Mikroverzahnung vergrößert die Fügefläche über ihr Nennmaß hinaus und trägt zur 
Stabilisierung des Werkstoffverbundes bei.  
 
 
Bild 242 - Randspalt Ringverbund Variante II (gesintert) 
(ZrO2 – unten, 17-4PH – oben) 
 
Bild 243 - Interface Ringverbund Variante I (gesintert) (ZrO2 
– unten, 17-4PH – oben) 
 
In den konzentrisch miteinander versinterten Metall- und Keramikkomponenten des 
Ringverbundes Variante III (Bilder 244 -245) kann ein, die Fügenaht durchgehend 
kennzeichnendes, Band mit Dicken zwischen einigen nm bis mehreren μm beobachtet werden. 
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Die Dicke dieser Zone scheint durch die geometrische Ausführung des Ringverbundes bedingt zu 
sein. Liegt die metallische Komponente innen und die keramische Komponente außen (Bild 244), 
konnte eine Schichtdicke von deutlich unter einem μm festgestellt werden. Liegt jedoch die 
keramische Komponente innen und der metallische Fügepartner außen, so wuchs die 
Schichtdicke auf Werte größer 5 μm an. Berücksichtigt man hier, dass bei der gewählten 
Geometrie die Komponenten aufeinander aufschrumpfen und dies in Abhängigkeit des, für die 
jeweilige Komponente charakteristischen Zeitpunktes, des Einsetzens der Sinterschwindung 
geschieht, so kann der daraus resultierende verstärkte Partikelkontakt zwischen Metall- und 
Keramikpulverpackung für die Ausbildung dieser Reaktionszone verantwortlich gemacht werden. 
Unter dieser Leseart korreliert die Dicke der Reaktionszone direkt mit der Zeit des unmittelbaren 
Kontaktes beider Komponenten während der Co-Sinterung. Diese ist bei Variante IIIb größer, da 
die früher als die Keramik sinternde Metallkomponente das kurzzeitige Aufbrechen der noch 
unversinterten Fügezone nicht zulässt, sondern die innen liegende ZrO2-Keramik von Beginn der 
Sinterbehandlung an einschließt und auf diese Aufschrumpft. Im Gegenteil dazu ist ein 
kurzzeitiges Auflockern oder Aufbrechen der Fügezone durch den ungehindert von der 
außenliegenden ZrO2-Keramik wegschwindenden Edelstahl 17-4PH bei Variante IIIa aufgrund 
des oben beschriebenen Missmatches beider Sinterdynamiken möglich. Bei der gewählten 
Heizrate von 3 K/min und einem Temperaturunterschied der Onset-Sintertemperaturen von etwa 
300 K bedeutet dies eine Zeitdifferenz von etwa 2 h. Diese Zeit wird beim Ringverbund Variante 
IIIb noch während der Aufheizphase zur Versinterung genutzt. Beim Ringverbund Variante IIIa 
kann dagegen die Versinterung und damit die Ausbildung der Reaktionszone nur nach erreichen 
der maximalen Sintertemperatur, d.h. während der Abkühlung stattfinden. Vor diesem 
Verständnis wächst die Reaktionszone des Ringverbundes Variante IIIb im genannten Zeit- bzw. 
Temperaturfenster mit einer mittleren Geschwindigkeit von etwa 0,7 nm/s (5 μm / 2 h). 
 
 
Bild 244 - Interface Ringverbund Variante III a (gesintert) 
(ZrO2 – außen, 17-4PH – innen) 
 
Bild 245 - Interface Ringverbund Variante III b (gesintert) 
(ZrO2 – innen, 17-4PH – außen) 
 
Dabei scheint deren Wachstum ausgehend von der geschlossenen Oberfläche des metallischen 
Fügepartners in Richtung der korrespondierenden ZrO2-Keramik zu verlaufen. In Bild 245 ist dies 
an dem abgerundeten, weichen Verlauf im metallischen Kontaktbereich, welcher die 
Morphologie der verwendeten Metallpulverpartikel wiedergibt, zu erkennen. Die demgegenüber 
scharf und kantig abgebildete Nahtstelle zur keramischen Komponente zeugt von der 
Ausbildung kristalliner Strukturen, welche mit der Verbundbildung während der Co-Sinterung 
einher gehen. Die stoffliche Auflösung der beschriebenen Reaktionszone mittels EDX-Maping ist 
in Bild 246 dargestellt. Dabei konnten die Elemente Cr, Si und O als Hauptbestandteil dieser 
nachgewiesen werden. Die Anreicherung der genannten Legierungsbestandteile des 
metallischen Fügepartners in der Fügezone sprechen für eine Diffusion, dieser als sauerstoffaffin 
bekannten Elemente, während  der Co-Sinterbehandlung in Richtung ZrO2-Keramik. Im Interface 
werden diese Elemente mit dem Sauerstoff der reduzierend wärmebehandelten Oxidkeramik 
oxidiert, so dass sich hier eine Haft vermittelnde Passivierungsschicht offenbar bestehend aus 
Chrom- und Siliziumoxiden herausbildet.           
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Bild 246 – EDX Maping Interface Ringverbund Variante III a (gesintert) (ZrO2 – außen, 17-4PH – innen) 
 
Die in Bild 246 dargestellten Verteilungen der Elemente Chrom und Silizium jeweils in 
Verbindung mit Sauerstoff weisen bereits auf das Vorliegen voneinander getrennter Phasen hin. 
Das stärker ausgebildete Interface des Ringverbundes Variante IIIb ist einer genaueren Auflösung 
zugänglich (Bild 247) und offenbart das Vorliegen einer unmittelbar auf die Stahlmatrix 
aufgewachsenen Chromoxidschicht, welche gefolgt von einer Siliziumoxidschicht an die ZrO2-
Keramik angebunden ist. Die normal zur Fügezone aufgenommenen EDX-Line-Scans in Bild 247 
belegen jedoch auch das Vorliegen von Mischverbindungen, zu erkennen an den überlappenden 
Kurvenverläufen der Elemente Cr, Si und Zr, im Interface. Wahrscheinlich ist hier das Vorliegen 
von ZrSiO4 (Zirkonsilikat) im Bereich der Fügezone. Darauf könnten ebenfalls die weiter oben in 
Bild 241 beobachteten Kristallstrukturen, die auch dem Habitus von Zirkonsilikatkristallen 
entsprechen, hinweisen. Dagegen erweist sich Eisen als Hauptbestandteil des metallischen 
Fügepartners als diffusionsstabil.     
        
 
Bild 247 – EDX Linescan Interface Ringverbund Variante III b (gesintert) (ZrO2 – innen, 17-4PH – außen) 
 
Mit den bisherigen Untersuchen am Metall-Keramik Interface konnte gezeigt werden, dass eine 
stoffschlüssige Verbundbildung während des Co-Sinterns möglich, jedoch durch die 
geometrische Gestaltung des Fügekörpers sowie der Größe der Fügefläche stark beeinflusst ist. 
So wurden z.B. an den, nicht durch einen zusätzlichen Kraftschluss gekennzeichneten, 
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Ringverbunden Variante I und II Randspalte, welche zum Versagen des Werkstoffverbundes im 
Bereich der Fügezone führen können, gefunden. Dabei scheinen hier zunächst die Differenzen 
im Schwindungs- und Dehnungsverhalten der beiden Werkstoffpartner während der 
gemeinsamen Wärmebehandlung für deren Entstehung verantwortlich zu sein. Um dem 
entgegen zu wirken, wurde unter Nutzung der Verfahrensoption Folienhinterspritzen eine 
Grünfolie mit gradiertem Werkstoffübergang in die Fügezone des Verbundprobekörpers 
(Biegebruchstab 7x7x70 mm3) eingebracht. Der abgestufte Übergang von der keramischen in die 
metallische Komponente sollte dabei die kritischen inhärenten Schwindungs- und 
Dehnungsdifferenzen beider Werkstoffpartner zu Gunsten der Verbundbildung kompensieren.  
Der in Bild 248 dargestellte Schichtverbund, bestehend aus drei gradierten je 150 μm dünnen 
Zwischenschichten mit den Mischungsverhältnissen 1:4, 1:1 und 4:1 (v/v) sowie je einer ZrO2- 
bzw. 17-4PH-Deckschicht wurde auf eine den beiden korrespondierenden Feedstockpartnern 
identische Sinterschwindung von 14,5 % eingestellt.        
 
 
Bild 248 - gradierte Übergangszone (gesintert) links FESEM, 
rechts EDX-Maping, System ZrO2 und 17-4PH, Biegebruchstab 
 
Bild 249 - Interface Gradient ZrO2 (oben), 17-4PH 
(unten), Biegebruchstab 
 
Dabei können die stofflichen Reaktionen, welche mit der Sinter-Verbundbildung einher gehen, 
analog zu den bereits oben im System 17-4PH und ZrO2 beschriebenen Mechanismen, bestätigt 
werden. Die Ausbildung des eigentlichen Interface ist dabei jedoch nicht durch eine definierte, 
planare Fügefläche sondern durch eine, dem Grad der Durchmischung der verwendeten ZrO2- 
und Stahl 17-4PH Pulver entsprechende, stochastische Unordnung gekennzeichnet (Bild 249). 
Dabei fällt auf, dass es hier leicht zu Inhomogenitäten, vermutlich bereits im Grünkörper, kommt, 
welche partiell zur Rissbildung in unmittelbarer Umgebung des Interface führen (Bild 249). Die 
Anbindung zwischen keramischer und metallischer Deckschicht der Gradientenfolie und dem 
jeweils stofflich identischen Feedstock ist in den Bildern 250 bzw. 251 dargestellt.        
 
 
Bild 250 - Sinterverbund ZrO2-Feedstock und Folie im 
Biegebruchstab 
Bild 251 - Sinterverbund 17-4PH- Folie und Feedstock im 
Biegebruchstab  
 
Hier kann von einer vollständigen Versinterung der jeweils identischen ZrO2- und 17-4PH- 
Pulverpackungen ausgegangen werden. Die Fügezone zwischen der ursprünglichen Folie und 
dem jeweiligen Feedstock ist nur noch durch einen leichten Unterschied in der Porenverteilung 
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beider Fügepartner zu erkennen. Mit diesem Ergebnis ist zunächst der Nachweis der prinzipiellen 
Prozessfähigkeit des Folienhinterspritzens (Inmould-Labelling), angewendet in der 
Pulvertechnologie auf gleichartige Stoffsysteme, erbracht. Die eigentliche Absicht, den 
Sinterverbund durch einen kontinuierlichen Werkstoffübergang zu stabilisieren und die den 
beiden Werkstoffpartnern innewohnenden Schwindungs- und Dehnungsdifferenzen dabei zu 
kompensieren, stellt sich am konkreten Sinterverbund als problembehaftet dar (Bild 252 -253).  
  
 
Bild 252 – Sinterverbund ZrO2-Feedstock und 
Gradientenfolie im Biegebruchstab 
 
Bild 253 – Sinterverbund 17-4PH-Feedstock und 
Gradientenfolie im Biegebruchstab 
 
Dabei treten speziell im Übergangsbereich von keramischer Deckschicht und der ersten 
Gradientenschicht (Mischungsverhältnis ZrO2:17-4PH 4:1 v/v) der eingesinterten Folie Risse auf 
(Bild 252). Ebenfalls entlang der Fügezone von Folie und ZrO2-Feedstock und partiell sogar im 
ZrO2-Feedstockmaterial lassen sich jeweils parallel verlaufende Risse, über Längen von mehreren 
100 μm nachweisen. Demgegenüber stellt sich die Anbindung der metallischen Deckschicht der 
Gradientenfolie mit dem 17-4PH-Feedstock während der Co-Sinterung als unkompliziert heraus. 
Zwischen Folie und Feedstock können keine Delaminationen beobachtet werden. Die 
Versinterung der 17-4PH-Deckschicht mit der anliegenden Gradientenschicht 
(Mischungsverhältnis ZrO2:17-4PH 1:4 v/v) ist dabei durch deutlich weniger, bis keine 
Delaminationserscheinungen gekennzeichnet. Dieses Ergebnis führt zu der Schlussfolgerung, 
dass die inhärenten Schwindungs- bzw. Dehnungsdifferenzen durch den gewählten 
Schichtaufbau nicht kompensiert, sondern vielmehr aufsummiert wurden und sich ausgehend 
von der weitestgehend intakten Anbindung an die metallische Komponente bis zu den 
beobachteten Delaminationserscheinungen im Bereich der keramischen Anbindung entwickelt 
haben. Ursache hierfür scheint die oben beschriebene Sinterinhibitierung von metallkeramischen 
Pulvermischungen zu sein. Dabei führt die gegenseitige Beeinträchtigung der ZrO2- und Stahl 
17-4PH-Pulver in den kompositischen Gradientenschichten zur Verzerrung des Sinterverhaltens 
und damit zum Verlust der Sinterkompatibilität zu den beiden unikalen Werkstoffpartnern.   
Während die potentiellen Verbundfestigkeiten der bereits erörterten Ringverbunde durch 
Randspalte limitiert oder durch eine mechanische Verklammerung überlagert sind, stellen sich 
die untersuchten, mit einem gradierten Werkstoffübergang ausgestatteten, Biegebruchstäbe 
diesbezüglich ebenfalls als limitiert heraus. Unabhängig von den erwähnten Optionen der 
mechanischen Verklammerung und dem gradierten Werkstoffübergang bedingt dabei die Größe 
der Fügefläche die Ausbildung des Sinterverbundes. Um die Verbundfestigkeit co-gesinterter 
Metall-Keramik-Verbunde unter Ausschluss der beschriebenen Limitationen oder 
Überlagerungen studieren zu können, wurde nun der zu betrachtende Prüfkörper-Maßstab 
durch die Verwendung von, 1 mm2 in ihrer Fügefläche (grün) messenden, Mikrozugproben 
verkleinert. Der dargestellte stirnseitig gefügte Werkstoffverbund ist weder durch eine 
mechanische Verklammerung in seiner potentiellen Verbundfestigkeit überlagert, noch durch 
makroskopische Nennmaße oder einem kontinuierlichen Werkstoffübergang diesbezüglich 
limitiert. Die Bilder 254 - 255 stellen das Interface zweier vergleichend untersuchter Stoffsysteme 
dar. Dabei wurde neben dem oben eingeführten Referenzsystem 17-4PH und ZrO2 ein zusätzlich 
mit Ti dotiertes 17-4PH-System in Kombination mit ZrO2 untersucht. In beiden Proben kann eine 
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vollständig geschlossene, geradlinige Fügenaht festgestellt werden. Randspalte konnten bei den 
ca. 0,85 mm in ihrer Gesamtlänge messenden Fügezonen nicht beobachtet werden. Während 
die werkstoffliche Darstellung von metallischer und keramischer Komponente speziell im 
Interface die bereits oben gemachten Beobachtungen bestätigt, kann bei der mit Titan dotierten 
Charge in Bild 255 das Vorliegen des betreffenden Elementes im Bulkmaterial der 
Stahlkomponente und im Interface im unmittelbaren Kontakt mit der ZrO2-Keramik 
nachgewiesen werden.       
 
 
Bild 254 - Interface und EDX Point Scan Mikrozugprobe im System 17-4PH und ZrO2 
 
Das als Pulver (40 μm) dem Edelstahlpulver zu 2 % (m/m) zudotierte Titan wird dabei in die 
Stahlmatrix, zu erkennen an den der Partikelform entsprechenden Ti-Reservoirs in Bild 255 (links 
unten), eingesintert. Ein kleiner Anteil bildet dabei eine Haft vermittelnde Titanphase zwischen 
beiden Fügepartnern, und kann mittels EDX als dem in den bezeichneten Reservoirs identische 
Elementanreicherung nachgewiesen werden (Bild 255 Spektrum 3). Das Vorliegen 
entsprechender Titanphasen im Kontaktbereich zur ZrO2-Keramik kann einerseits durch den 
direkten Partikelkontakt, resultierend aus der Pulverpackung im Grünkörper, andererseits mit der 
bekannten Sauerstoffaffinität des reaktionsfreudigen Elements und den damit verbundenen 
Diffusionsprozessen während der Co-Sinterung begründet werden. Der Einfluss der 
Titandotierung auf die statistisch abgesicherte Haftfestigkeit des Verbundes kann, da die 
diskutierte Prüfkörperentwicklung zum Ausschluss der die Haftfestigkeit überlagernden oder 
limitierenden Faktoren dargestellt wurde, an dieser Probekörpergeometrie durchgeführt werden.  
 
 
Bild 255 – Interface und EDX Point Scan Mikrozugprobe im System 17-4PH+2%Ti und ZrO2 
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4.4.2 Zugfestigkeit  
 
Die Bestimmung der Zugfestigkeit erfolgte an Referenz- und Verbundmikrozugstäben im System 
Edelstahl 17-4PH und ZrO2. Dabei wurde die Edelstahllegierung durch den Zusatz von Titan als 
potentieller Haftvermittler modifiziert. Dazu wurden 2,0 % Titanpulver (<45 μm) zum 
Stahlpulver zugemischt (Legendenbezeichnung: 17-4PH +2% Ti (P)) sowie in einer weiteren 
Charge 0,5 %, 1,0 % und 2,0 % Ti in das gasverdüste 17-4PH Pulver eingeschmolzen 
(Legendenbezeichnung: 17-4PH + Ti (G)). Bild 256 zeigt die über die Zugfestigkeit 
aufgetragenen Weibullverteilungen der ZrO2- und 17-4PH-Referenzproben. Dabei kann zunächst 
für die ZrO2-Referenzprobe ein Weibullmodul von 7,9 mit Zugfestigkeiten zwischen 80 und 140 
MPa sowie für die 17-4PH-Referenzprobe ein Weibullmodul von 73,6 mit Zugfestigkeiten 
zwischen 340 und 370 MPa festgestellt werden. Das Zulegieren von 0,5% Titan vor dem 
Verdüsen der 17-4PH-Modifikation kann die Zugfestigkeit auf bis zu 480 MPa, verbunden mit 
einer drastischen Verringerung des Weibullmoduls auf 10,9, steigern. Höhere Titananteile 
verringern hier die Zugfestigkeit mit steigendem Masseanteil. Während die mit 1,0 % versetzte 
Charge noch Zugfestigkeiten zwischen 250 und 400 MPa (m = 9,0) aufweist, können bei der 
unter identischen Bedingungen gesinterten, mit 2,0 % Ti versetzten Charge nur noch 
Zugfestigkeiten zwischen 30 und 140 MPa (m = 2,7) gemessen werden. Die ebenfalls mit 2,0 % 
Ti-Pulver versetzte Charge (P) weist vergleichbare Zugfestigkeiten bei einem Weibullmodul von 
4,6 auf.         
 
 
Bild 256 - Zugfestigkeit der Referenzproben 
 
Ausgehend von den Untersuchungen an den einkomponentigen Probekörpern ist bei den 
Verbundprobekörpern eine Zugfestigkeit, welche kleiner oder gleich der Zugfestigkeit des 
schwächeren unikalen Werkstoffpartners ist, hier bezeichnet durch die ZrO2-Keramik mit 
maximal 140 MPa, zu erwarten. Die in Bild 257 über die Zugfestigkeit aufgetragenen 
Weibullverteilungen der untersuchten Metall-Keramik-Verbunde belegen dies. Hier werden 
Zugfestigkeiten von bis zu 150 MPa erreicht. Zunächst muss jedoch festgestellt werden, dass die 
beiden Dotierungsoptionen (Zulegieren von Ti-Pulver und Zulegieren von Ti in die zu verdüsende 
Legierungsschmelze), selbst bei gleicher Dotierungsmenge, zu stark von einander abweichenden 
Ergebnissen führen. Die vor der Verdüsung mit Ti dotierten Chargen weisen eine stark 
verminderte Zugfestigkeit mit steigendem Ti-Anteil auf. Dabei wurden für die mit 2 % Ti 
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dotierte 17-4PH Legierung in Kombination mit ZrO2  Zugfestigkeiten zwischen 0 und 25 MPa (m 
= 1,5) für die mit 1 % Ti dotierte Charge Zugfestigkeiten zwischen 10 und 35 MPa (m = 2,9) 
und schließlich für die mit 0,5 % Ti dotierte Charge Zugfestigkeiten zwischen 10 und 50 MPa (m 
= 1,9) ermittelt. Die Messung am Referenzsystem Stahl 17-4PH und ZrO2 führt dabei zu 
Zugfestigkeiten zwischen 10 und 130 MPa bei einem Weibullmodul von 1,3. Dabei kann 
festgestellt werden, dass der Verlauf der Messpunkte im Bereich zwischen 10 und 20 MPa dem 
der mit 0,5 % und 1,0 % Ti dotierten Vergleichschargen nahezu identisch ist. Erst bei 
Zugfestigkeiten größer als 20 MPa nimmt die Kurve der Messpunkte einen anderen Verlauf an 
und endet bei Messwerten von maximal 130 MPa. Die mit 2 % Ti als Pulver zum Stahlpulver 
zulegierte 17-4PH Charge weist nun die höchsten Zugfestigkeiten, welche zwischen 30 und 150 
MPa bei einem Weibullmodul von 3,1 liegen auf. Zu bemerken ist weiterhin, dass der Bruch der 
Verbundprobekörper i.d.R. immer an der Fügezone erfolgte. Lediglich Zugproben mit 
Festigkeiten größer als 50 MPa sind überwiegend im Bereich der Einspannung in der ZrO2-
Keramikkomponente gerissen (siehe Bild 258). Dies legt die Vermutung nahe, dass die Festigkeit 
des eigentlichen Werkstoffverbundes hier noch höher als der gemessene Betrag sein kann.          
 
 
Bild 257 - Zugfestigkeit der Metall-Keramik-Verbunde 
 
 
Bild 258 - Mikrozugprobe an Einspannung in 
Keramikkomponente gerissenen 
 
Bild 259 - Mikrozugproben 
 
Um speziell die stark voneinander abweichenden Weibullverteilungen der beiden werkstofflich 
identischen Chargen 17-4PH +2% Ti (G) und 17-4PH +2% Ti (P) jeweils in Kombination mit ZrO2 
zu erklären, wurden die gesinterten Mikrozugproben in Bild 260 analysiert.   
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Bild 260 - Analyse der gesinterten Zugproben 
 
Dabei wird deutlich, dass die ermittelten Zugfestigkeiten neben der Quantität des zulegierten 
Titans zusätzlich durch die erzielte Sinterschwindung der metallischen Komponente während der 
Co-Sinterung limitiert sind. Es kann gezeigt werden, dass die Sinterschwindungen der vor dem 
Verdüsungsprozess mit Titan versetzten 17-4PH Variationen (0,5 %; 1,0 %; 2,0 %) erhebliche 
Differenzen zum Schwindungsbetrag des keramischen Partners aufweisen (4,7 %; 5,9 %; 8 %) 
obwohl sie die gleiche Gründichte und damit theoretisch den gleichen Schwindungsbetrag von 
14,5 % haben. Zu erklären ist dies durch eine offenbar verminderte Sinteraktivität der 
schmelzlegierten Pulvertypen. Die hohe Sauerstoffaffinität des Titans scheint dabei eine während 
des Sinterns reduktionsbeständige Oxidschicht gebildet zu haben, die sich nur mangelhaft 
während der Co-Sinterung von metallischer und keramischer Komponente beseitigen lässt. Die 
Folge ist eine unvollständige Versinterung der Pulverpartikel, die sich durch eine verminderte 
Sinterschwindung bemerkbar macht. Dies führt zu den im Interface nachgewiesenen Rissen, 
welche die Verbundfestigkeit explizit auf ein Minimum reduzieren. Die Risse verlaufen in der 
metallischen Komponente parallel zur Fügezone i.d.R. hinter einer auf die Keramikkomponente 
aufgesinterten Partikelfraktion, welche einen stoffschlüssigen Verbund mit der ZrO2-Keramik 
gebildet hat. Im Gegensatz dazu kann bei der mit Ti-Pulver versetzten Charge 17-4PH+2%Ti(P) 
eine deutlich bessere Verdichtung, welche mit einer Sinterschwindung von 13,5 % einhergeht, 
beobachtet werden. Hier ist die Sinteraktivität des 17-4PH-Matrixpulvers grundsätzlich nicht 
limitiert. Die in der Pulvermatrix verteilten Titanpulverpartikel erlauben also die nahezu 
vollständige Versinterung des 17-4PH-Pulvers. Die am Probekörper gemessene 
Schwindungsdifferenz zwischen metallischer und keramischer Komponente von 1 % ist dabei 
nicht durch eine Rissbildung in unmittelbarer Nähe der Fügezone gekennzeichnet. Der Vergleich 
dieser mit Ti modifizierten und sinteraktiven Charge und des reinen 17-4PH-ZrO2-Verbundes, 
welche beide eine Schwindungsdifferenz kleiner gleich 1 % zwischen metallischer und 
keramischer Komponente aufweisen, belegt den die Verbundfestigkeit steigernden Einfluss des 
Aktivelements Titan. Die am Referenzsystem 17-4PH-ZrO2 an 38 Probekörpern ermittelte mittlere 
Zugfestigkeit von 55 MPa konnte im System 17-4PH+2%Ti(P) auf eine mittlere Zugfestigkeit von 




4.4.3 Verbundeigenspannungen  
 
Die im untersuchten Sinterverbund manifestierten Eigenspannungen können ihre Ursache in 
dem voneinander abweichenden Schwindungsverhalten von keramischer und metallischer 
Komponente sowie in den voneinander abweichenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
haben. Der Einfluss beider Ursachen ist anhand der Abkühlkurve sinterdilatometrischer 
Messungen in Bild 261 dargestellt. Dabei wurden jeweils die mittleren TAK mittels linearer 
Regression in 100 K Schritten sowie über das gesamte Sintertemperaturintervall aus den 
Abkühlkurven der Dilatometermessungen ermittelt und aufgetragen.      
 
 
Bild 261 - Schwindungs- und Dehnungsverhalten während der Abkühlung im Dilatometerversuch 
 
Untersucht wurden die Chargen 17-4PH und 17-4PH+2%Ti(P) sowie ZrO2, welche im bisher 
oben dargestellten Werkstoffverbund stoffschlüssig versintert werden konnten. Diese sind 
zunächst näher durch den Absolutbetrag der Sinterschwindung, welcher unter jeweils 
identischen Sinterbedingungen erreicht wird, gekennzeichnet. Für das untersuchte ZrO2 kann 
dabei eine lineare Sinterschwindung von 14,5 %, für den gasverdüsten Edelstahl 17-4PH von 
14,8 % und für den mit 2 % Ti-Pulver dotierten Stahl 17-4PH von 13,5 % festgestellt werden. 
Die mittleren TAK über dem gesamten Temperaturbereich der Abkühlung unmittelbar nach der 
Sinterung ergeben für ZrO2 einen Wert von 11,5*10-6/K, für Stahl 17-4PH einen Betrag von 
8,4*10-6/K und für den mit Titan dotierten Stahl 17-4PH einen vergleichbaren Wert von   
8,8*10-6/K. Daher ist zunächst festzustellen, dass etwaige Eigenspannungen zwischen den 
Fügepartnern maßgeblich durch die vorhanden Schwindungsdifferenzen von 1,0 % zwischen 
dem mit 2 % Ti versetzten Stahl 17-4PH und der ZrO2-Keramik sowie von 0,3 % zwischen der 
ZrO2-Keramik und dem Edelstahl 17-4PH herrühren. Unterschiede im thermischen 
Dehnungsverhalten, welche ebenfalls zu Spannungen im Werkstoffverbund führen können, sind 
zunächst durch die Differenzen der ermittelten mittleren TAK über den gesamten 
Sintertemperaturbereich von 3,1*10-6/K für das System 17-4PH-ZrO2 und 2,7*10-6/K für das mit 
Titan dotierte System näher bezeichnet. Jedoch weist das Bestimmtheitsmaß von 0,968 für die 
Charge 17-4PH+2%Ti (P) auf einen, im Gegensatz zu den beiden anderen Messkurven (ZrO2 
R2=0,999 bzw. 17-4PH R2=0,997), nicht linearen Verlauf der, den engeren Temperaturintervallen 
zugeordneten Ausdehnungskoeffizienten hin. Die mittels linearer Regression aus dem 
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Abkühlungsverlauf entsprechender Dilatometerkurven in 100 K Intervallen ermittelten TAK 
bestätigen dies. Dabei kann eine Anomalie im Temperaturbereich zwischen ca. 750 °C und 
1050 °C, welche sich in Form eines sprunghaft auf ca. 12,3*10-6/K ansteigenden TAK äußert, 
festgestellt werden. Oberhalb und unterhalb dieses Temperaturbereiches steigt bzw. fällt die 
Kurve im Vergleich zu den beiden anderen Chargen stärker an bzw. ab. Dabei durchläuft der 
TAK während der Abkühlung über das gesamte Sintertemperaturintervall einen Wertebereich 
von 14,5*10-6/K bis 3,4*10-6/K. Dagegen können für die beiden anderen Chargen 17-4PH und 
ZrO2 annähernd parallel und flacher verlaufende lineare Kurvenverläufe zwischen Werten von 
9,9*10-6/K bis 7,9*10-6/K sowie 12,9*10-6/K und 11,0*10-6/K beobachtet werden. Damit kann 
zunächst festgestellt werden, dass die TAK in der Werkstoffkombination 17-4PH+2%Ti(P) - ZrO2 
im Temperaturbereich zwischen Sintertemperatur und ca. 850 °C im Mittel sehr gut 
übereinstimmen, jedoch im unteren Temperaturbereich zwischen 850 °C und RT eine Differenz 
von bis zu 7,5*10-6/K aufweisen. Im Vergleich dazu kann für die nicht modifizierte 
Werkstoffkombination 17-4PH - ZrO2 ein weitestgehend paralleler mit einer gleichbleibenden 
Differenz von ca. 3*10-6/K behafteter Kurvenverlauf entsprechender TAK-Werte festgestellt 
werden. In beiden Fällen ist dabei die ZrO2-Charge durch die jeweils größeren TAK bezeichnet.  
Die Tatsache, dass im Referenzsystem die metallische Komponente stärker als die keramische 
Komponente, gekennzeichnet durch eine Schwindungsdifferenz von 0,3 % und im 
modifizierten System 17-4PH+2%Ti(P) - ZrO2 die metallische Komponente weniger als die 
keramische Komponente, gekennzeichnet durch eine Schwindungsdifferenz von 1,0 %, 
schwindet, bedingt die Ausbildung entgegengesetzter Spannungsverläufe in den gesinterten 
Werkstoffverbunden. Dies kann durch die in den Bildern 262 und 263 dargestellten, mittels 
Röntgendiffraktometrie ermittelten, Eigenspannungsverläufe belegt werden. Dabei wird der 
jeweils mit einer geringeren Sinterschwindung versehene Fügepartner durch den stärker 
schwindenden Fügepartner unter Druckspannung gesetzt. Dies gilt im Referenzsystem für die 
keramische Komponente in unmittelbarer Nähe der Fügezone (Bild 262) sowie für die 
metallische Komponente im mit 2 % Ti dotierten Verbundsystem in Bild 263 (negative 
Spannungen werden als Druckspannungen, positive Spannungen als Zugspannungen definiert). 
Umgekehrt werden die stärker schwindenden Fügepartner unter Zugspannung gesetzt.  
 
Bild 262 - Eigenspannungen im Referenzsystem 17-4PH - ZrO2 
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Nach den Absolutbeträgen der im Abstand von 200 μm ermittelten Spannungen zu urteilen, 
nimmt dabei das keramische Gitter deutlich weniger bis keine Spannungen als das metallische 
Gitter auf. Mit zunehmender Entfernung von der Fügezone erfolgt eine tendenzielle Umkehr der 
Spannungszustände. Im metallischen Fügepartner kann im gewählten Messintervall keine 
Relaxation der Gitterverspannung beobachtet werden. Während in der metallischen 
Komponente des Referenzsystems (Bild 262) mit zunehmender Entfernung von der Fügezone 
Spannungen zwischen 100 MPa und -450 MPa durchschritten werden, pegelt sich die 
Gitterspannung in der ZrO2-Komponente von -300 MPa unmittelbar in der Fügezone bereits in 
200 μm Entfernung auf Werte kleiner 50 MPa ein. Analog gestaltet sich der Verlauf der 
gemessen Spannungen in der Keramikkomponente des mit Titan modifizierten Systems in Bild 
263, welche im gesamten Messintervall in der Nähe des Spannungsnullpunktes liegen. Das 
metallische Gitter weist dabei mit zunehmender Entfernung von der Fügezone Spannungen 
zwischen -250 MPa und +250 MPa auf.           
 
 
Bild 263 - Eigenspannungen im System 17-4PH + 2% Ti (P) - ZrO2 
 
Vergleicht man nun die oben ermittelten Zugfestigkeiten mit den an der Fügezone bestimmten 
Spannungsdifferenzen zwischen keramischem und metallischem Gitter, so kann festgestellt 
werden, dass das Werkstoffsystem mit der geringeren Spannungsdifferenz im Interface die 
höheren Festigkeitswerte im Zugversuch aufweist. Dabei korrelieren die Spannungsdifferenzen 
offenbar nicht direkt mit dem Differenzbetrag der absoluten Sinterschwindung und auch nicht 
mit dem Differenzbetrag entsprechender TAK. Die geringere Spannungsdifferenz im Interface 
(sowie die höhere Zugfestigkeit) wird am System 17-4PH+2%Ti(P) - ZrO2 gemessen obwohl hier 
die Differenz von Sinterschwindung und TAK zwischen keramischer und metallischer 
Komponente größer als bei dem, durch eine höhere Spannungsdifferenz gekennzeichneten, 
Referenzsystem, ist. Der Interpretation dieses Ergebnisses muss voraus geschickt werden, dass es 
sich bei den Spannungsmessungen im Gegensatz zu den Festigkeitsmessungen um 
Einzelmessungen, die außerhalb des statistischen Mittels liegen können, handelt, die somit nur 
bedingt repräsentativ sein können. Andererseits müssen die an den reinen 
Werkstoffkomponenten ermittelten Schwindungs- und TAK-Verläufe, die Verzerrung der 
offenbar stofflich verbundenen metallischen und keramischen Gitterstrukturen, nicht direkt, im 
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Sinne eines linearen Zusammenhangs, abbilden. Dabei kann es sein, dass ein Teil der aus den 
differenzbehafteten Schwindungs- und Dehnungsverhalten resultierenden Spannung bereits 
während der Wärmebehandlung relaxiert wird. Zusätzlich ist die Kinetik, der stoffschlüssigen 
Verbundbildung und deren Einfluss auf die Gitterverzerrung während der Co-Sinterung, nicht 
exakt bekannt. Lediglich die oben beschriebene Anomalie im Verlauf der TAK im mit Ti 
modifizierten System weist auf einen signifikanten Unterschied im Vergleich zum 
Referenzsystem hin. Vergleicht man jedoch die gemessenen Eigenspannungsverläufe mit den in 
[Dour-08] und [Dour-09] mittels FEM-Simulation, erhaltenen Spannungskurven, so kann 
festgestellt werden, dass die im metallischen Fügepartner ermittelten bzw. vorausgesagten 
Eigenspannungen, in etwa die gleichen Beträge aufweisen. Anders als an den vergleichbaren 
Referenzsystemen vorausgesagt, kann der metallische Fügepartner jedoch auch unter 
Zugspannung stehen (Bild 263). Im Gegensatz zu den mittels FEM-Simulation prognostizierten 












































Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Metall-Keramik-Verbunde wurden mittels 
Pulverspritzgießen hergestellt. Unter Anwendung der Verfahrensoptionen Mehrkomponenten-
spritzgießen und Inmould-Labelling, welches u.a. die Verwendung tiefgezogener Grünfolien 
beinhaltete, wurden hierzu 2K-Prüfkörpergeometrien (Zugstab, Biegebruchstab, Ringverbund) 
und 2K-Demonstratoren (Innenzahnrad, Fadenführer, Greifer) gefertigt. Die Entwicklung, des im 
Bereich der Pulvertechnologie lediglich für die unikalen Werkstoffe (MIM, CIM)  etablierten 
Spritzgussverfahrens, hin zum Verbundformgebungs-verfahren zur Darstellung von Metall-
Keramik-Verbunden erforderte die Neuentwicklung kompatibler Spritzguss- und 
Formgebungsmassen. Da diese weder beispielhaft verfügbar noch hinsichtlich möglicher 
Kompatibilitätskriterien bekannt waren, konnten die werkstofflich und verfahrenstechnisch 
essentiellen Szenarien, welche die Basis für die in der vorliegenden Arbeit untersuchte 
Fertigungskette bilden, zunächst als Patente angemeldet werden [Baum-06], [Walc-07].  
Unabhängig vom fertigungstechnologischen Aspekt erfolgte die Bewertung der werkstoff-
lichen Kompatibilität an ausgewählten, kommerziell erhältlichen Edelstahl- und ZrO2-Pulvern. 
Dazu wurden gasverdüste, wasserverdüste sowie masterlegierte Stahlpulver der Typen 17-4PH, 
410, 420, 430 und 316 bezüglich ihres Sinter- sowie ihres thermischen Ausdehnungs-verhaltens 
jeweils im Vergleich zu den ZrO2-Pulvertypen TZ-3Y-E, TZ-3YS und Y5-5 untersucht. Die stark 
unterschiedlichen Partikelgrößen bedingen dabei das Partikelpackungsverhalten maßgeblich, so 
dass die im Vergleich zu den ZrO2-Pulvern um bis zu zwei Zehnerpotenzen gröberen Stahlpulver, 
Packungsdichten zwischen ca. 55 Vol.-% und 75 Vol.-% aufweisen können. Für die 
untersuchten ZrO2-Pulver mit Partikelgrößen zwischen 0,2 (TZ-3Y-E) und 1,0 μm (Y5-5) können 
dagegen nur Packungsdichten zwischen ca. 45 Vol.-% und max. 55Vol.-% erreicht werden.    
Schlüssel zur Darstellung schwindungskonformer ZrO2- und Stahlpulverformgebungsmassen 
war der Angleich der Pulverpackungsdichte. Unter der Berücksichtigung eines gemeinsamen 
Prozessfensters für die Sinterkonsolidierung, welches die Sinterung unter Wasserstoffatmos-
phäre bei Temperaturen zwischen mindestens 1350 °C und maximal 1450 °C vorsah, wurden 
für die metallischen und keramischen Pulver unterschiedliche Packungskonzepte, welche zum 
Angleich der Gründichte und damit zum Angleich der Sinterschwindung führen, umgesetzt. 
Dazu wurde die Packungsdichte der im Vergleich zur ZrO2- dichteren Stahlpulverpackung mittels 
Platzhalterpolymer (Ceridust) herab gesetzt. Gleichzeitig wurde die Packungsdichte der ZrO2-
Pulverpackung durch die Verwendung einer bimodalen Pulvermischung, bestehend aus feinem 
TZ-3Y-E und grobem Y5-5, erhöht.  
Entsprechende Untersuchungen wurden am System Stahl 17-4PH und ZrO2 durchgeführt.  
Aufgrund des für die Co-Sinterung vorteilhaften Sinterverhaltens der gasverdüsten 
Stahlpulvermodifikation, welche sich gegenüber den masterlegierten Typen durch einen bei 
höheren Temperaturen liegenden Sinterstart sowie gegenüber den wasserverdüsten Typen 
durch eine zur vollständigen Verdichtung beitragende höhere Sinteraktivität auszeichnet, wurde 
diese als bevorzugter Fügepartner ausgewählt. Die für beide Packungen auf 60 Vol.-% 
eingestellten Gründichten resultierten unter den genannten Sinterbedingungen (1350 °C, H2-
Atmosphäre) in linearen Schwindungsbeträgen von 14,53 % (ZrO2) und 14,75 % (Stahl 17-4PH). 
Die Bewertung des Stahl-Keramik-Sinterverbundes erfolgte unter gesonderter Betrachtung der 
für dessen Versagen kritischen Defektgrößen. Die grundlegend notwendige Prozessfähigkeit von 
Formgebungsmasse und Verfahren verlangt dazu zunächst den Ausschluss trivialer Fehlerquellen. 
Dies wurde weitest möglich wie folgt erfüllt. Die Homogenität der Partikelpackung und das 
damit verbundene isotrope Schwindungsverhalten während der Sinterung wurde durch die 
Verwendung geeigneter Compoundier- bzw. Dispergiermethoden und -aggregate nach dem 
Stand der Technik sichergestellt. Die verfahrens- und werkstofftechnische Prozessfähigkeit des 
zur Formgebung verwendeten thermoplastischen Bindersystems war durch die Verwendung von 
gleichermaßen für die CIM- und MIM-Fertigung erprobter Binderbestandteile ebenfalls gegeben. 
Für keramische und metallische Spritzgussmasse wurden dabei stofflich identische 
Bindersysteme auf Basis von Polyamid-6-12-copolymer verwendet.  
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Die für ein Versagen des Sinterverbundes kritischen Spannungen und Vorschädigungen 
konnten dabei technologischen und werkstofflichen Einflussgrößen zugeordnet werden. Durch 
die Infiltration mit einem die polymere Substanz des Binders angreifendem Lösungsmittel 
(Aceton) und anschließender Röntgendurchstrahlung des Spritzgussformkörpers war es möglich 
die dadurch freigesetzten Spannungsrisse im Formkörperinneren sichtbar zu machen 
(Spannungsrissinitiierung). Durch technologische Maßnahmen, wie dem Erhöhen der Werkzeug- 
bzw. Feedstocktemperatur, der Verringerung der Kühlzeit und dem Absenken des Nachdruckes 
konnten die durch die Verfahrensführung bedingten Formkörperspannungen am jeweiligen 
Formkörper eliminiert werden.  
Die sich aus dem thermischen Dehnungsverhalten beider Werkstoffpartner ergebenden 
Differenzen während der Wärmebehandlung sind ausschlaggebend für die sich im Interface 
manifestierenden Verbundeigenspannungen. Der durch den Angleich der Gründichten in den 
miteinander zu kombinierenden Pulverpackungen betragsgleiche Sinterschwund ermöglichte es 
unter Beibehaltung der relativen Dimensionen beider Fügepartner den Verbund des Grünkörpers 
auf den Sinterverbund zu übertragen. Dilatometeruntersuchungen am Spritzling und am 
entbinderten Formkörper haben jedoch gezeigt, dass auch an Formkörpern mit gleicher 
Pulverpackungsdichte, bei identischer Binderzusammensetzung lokale Dehnungs- bzw. 
Schwindungsdifferenzen auftreten können. Diese betragen bedingt durch das thermische 
Dehnungsverhalten des Feedstockbinders bis zu 0,4 % während der Entbinderung und bedingt 
durch die voneinander abweichende Sinterdynamik von Stahl 17-4PH- und ZrO2-Pulver bis zu 
1,6 % während der Sinterung. Zusätzlich wurde eine Dehnungsdifferenz zwischen den 
schwindungsangepassten Spritzgussmassen während der, für das verwendete Bindersystem 
obligatorischen, Extraktionsentbinderung im Acetonbad von bis zu 0,7 % festgestellt.  
Da sich diese Differenzen in Abhängigkeit des zu betrachtenden Nennmaßes der Fügefläche 
nachteilig auf die Stabilität des Werkstoffverbundes auswirken, war es notwendig diese weiter 
zu minimieren. Dazu wurde die Fügefläche der betreffenden Probekörpergeometrie 
(Mikrozugstab) auf 1x1 mm2 verkleinert. Unabhängig von fertigungstechnologischen, 
verfahrensspezifischen und dimensionsbedingten Einflussgrößen konnte so die statistische 
Verteilung der Verbundfestigkeit gesinterter Stahl 17-4PH – ZrO2 - Werkstoffverbunde ermittelt 
werden. An insgesamt 74 Probekörpern konnte dabei eine mittlere Zugfestigkeit von ca. 55 MPa 
ermittelt werden. Durch die Modifikation der Stahl 17-4PH Pulverzusammensetzung mit 2 % 
Titanpulver war es möglich die mittlere Zugfestigkeit, bestimmt an 38 Probekörpern, auf ca. 80 
MPa zu steigern.  
Der haftfestigkeitssteigernde Einfluss von Titan und die damit zu begründende 
Legierungsmodifikation stellt eine direkte Ableitung aus dem Stand der Technik zum Löten von 
Metall-Keramik-Verbunden dar. Titan als Aktivkomponente nimmt dabei wesentlichen Einfluss 
auf die chemischen Reaktionen mit Stoffaustausch, welche mit der Ausbildung des Interface 
einhergehen. Es ist damit aufgrund seiner Reaktionsfreudigkeit anderen Stahllegierungs-
elementen wie Cr oder Si übergeordnet und reduziert die Mischverbindungen der 
oxidkeramischen Komponente ZrO2 bzw. Y2O3, zu erkennen an bis zu 10 μm mächtigen 
Reaktionsbändern entlang des Interface.  
EDX-Analysen weisen zusätzlich auf das Vorliegen von ZrSiO4 -Mischverbindungen hin, die 
ebenfalls während der Co-Sinterbehandlung im Zuge der stoffschlüssigen Verbundbildung 
entstehen können. Im Bereich des Interface wurden zusätzlich erhöhte Anteile monokliner ZrO2-
Phasen, zu erkennen an tetraederförmigen Kristallstrukturen, gefunden. Diese belegen, dass 
während der Co-Sinterung ebenfalls die stabilisierende Y2O3-Dotierung des ZrO2 reduziert und 
dieses damit lokal destabilisiert wird. Entsprechende Beobachtungen konnten an allen 
Verbunden unabhängig von deren Größe gemacht werden.  
Jedoch neigen makroskopische Verbunde aufgrund der ihnen innewohnenden 
Aspektverhältnisse während der Sinterung und dem damit verbunden Volumenschwund zur 
Randspaltbildung, welche sich im gesinterten Formkörper als Defektgröße von bis zu 200 μm 
Länge darstellt. Zu vermeiden war dies durch die Beaufschlagung des Interface mit einem 
inhärenten Kraftdurchgang während der Sinterkonsolidierung (konzentrischer Ringverbund). Da 
diese Gestaltungsoption im Sinne einer mechanischen Verklammerung jedoch nicht in jedem Fall 
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auf den Verbundformkörper angewendet werden kann, wurde versucht mit dem Zwischenlegen 
einer Grünfolie mit gradiertem Werkstoffübergang eine ebenfalls praktikable stofflich dichte 
Anbindung zwischen metallischer und keramischer Komponente zu erhalten. Aus dem Stand der 
Technik war bekannt, dass gradierte Werkstoffübergänge ebenfalls zur Relaxation der 
Verbundeigenspannungen beitragen und den Gesamtspannungsbetrag im Interface reduzieren 
[Piet-07]. Mit Anwendung der als Inmouldlabeling bezeichneten Verfahrensoption, bei der eine 
Grünfolie in das Spritzgusswerkzeug eingelegt und wahlweise von einer Seite oder von beiden 
Seiten mit Feedstock hinterspritzt wird, war dazu die technologische Möglichkeit für eine 
entsprechende Darstellung gegeben.  
Die Entwicklung von zu den Feedstockmassen kompatiblen Grünfolien beschrieb dabei eine zu 
lösende Randaufgabe. Hierzu wurden die bereits bei der Feedstockherstellung umgesetzten 
Pulverpackungskonzepte für die Stahl 17-4PH- und ZrO2 –Pulver auf das auf PVA-basierende 
wässrige Folienbindersystem angewendet. Ein dem Stahlfeedstock identisches 
Packungsverhalten, resultierend in einem linearen Sinterschwund von 14,5 %, konnte in einer 
entsprechenden Grünfolie abgebildet werden. Für die bimodale ZrO2-Pulvermischung war dies 
jedoch nicht in zufriedenstellendem Maße möglich. So konnte ein ebenfalls identischer 
Sinterschwindungsbetrag von ca. 14,7 % eingestellt werden. Dieser war jedoch verbunden mit 
einer mangelhaften Sinterdichte von lediglich 75 % der theoretischen Werkstoffdichte. Eine hier 
notwendige Steigerung der Packungsdichte der ZrO2-Grünfolie auf 60 Vol.-% war anders als 
beim korrespondierenden ZrO2-Feedstock aufgrund des damit verbunden Viskositätsanstieges 
des Foliengießschlickers und der daraus resultierenden minderen Gießbarkeit, nicht möglich.  
Der verwendete Folienbinder ist im Acetonbad stabil. Form- und Massekonstanz 
entsprechender Grünfolien konnte nachgewiesen werden. Die für das verwendete 
Feedstockbindersystem obligatorische Extraktionsentbinderung im Acetonbad stellt daher kein 
Risiko im Sinne einer Delamination zwischen Folie und Spritzling dar. Die Vorbehandlung der 
Grünfolie im Acetonbad kann aber deren Oberflächenrauhigkeit erhöhen, was einer 
Vergrößerung der Kontaktfläche zwischen Folie und Feedstock entspricht. Die Darstellung des 
gradierten Werkstoffübergangs erfolgte durch „grün in grün Gießen“ von drei 
Kompositschichten zu Mischungsverhältnissen zwischen ZrO2 und Stahl 17-4PH-Pulver von 1:4, 
1:1 und 4:1 (v/v) jeweils auslaufend in eine keramische bzw. metallische Deckschicht.  
Während die Versinterung zwischen Folie und Feedstock am jeweils gleichartigen Werkstoff 
und damit die Prozessfähigkeit der Verfahrensoption nachgewiesen werden konnte, musste für 
die Kompositschichten, ähnlich der reinen Keramikfolienschicht, eine mangelnde Sinterdichte 
festgestellt werden. Während  jedoch die minder dichte ZrO2-Schicht noch ein den 
korrespondierenden Feedstocks betragsgleiches Schwindungsmaß aufweist, kann dies für die, 
aufgrund einer verminderten Sinteraktivität, weniger stark schwindenden Kompositschichten 
nicht bestätigt werden. Aufgrund dessen neigten die erfolgreich gesinterten makroskopischen 
Stahl-Keramik-Verbunde mit gradiertem Werkstoffübergang zur Ausbildung von 
Delaminationserscheinungen im Bereich der gradierten Übergangszone, wobei jedoch die 
Versinterung der jeweiligen Deckschicht mit dem arteigenen Feedstockwerkstoff gegeben war. 
Vergleichende Untersuchungen der Partikelpackungen vor und nach der Sinterung an 
kompositischen Systemen haben gezeigt, dass die durch eine mindere Dichte gekennzeichneten 
sinterinhibitierten Gefüge maßgeblich durch mikroskopische anisotrope Packungskonstellationen 
bedingt sind. Infolge dessen neigen die gröberen Stahlpulverpartikel dazu sich während der 
Sinterbehandlung aus den z.T. unvollständig gefüllten Zwickelbereichen der keramischen 
Komponente zurückzuziehen. Im Gefüge zurück bleibende Poren und Schwindungsrisse sind 
dabei die natürliche Folge einer konventionellen, drucklosen Sinterung, wie sie für 
spritzgegossene Serienteile üblich ist. Die vollständige und damit schwindungskonforme 
Verdichtung der gradierten Zwischenschicht erfordert demnach eine druckbeaufschlagte 
Sinterbehandlung, wie sie beispielhaft zur Darstellung eines dichten Werkstoffgradienten unter 
Nutzung der SPS-Sintertechnik in der vorliegenden Arbeit belegt wurde.  
Aufgrund der porösen Gefügestruktur des Werkstoffgradienten waren entsprechende 
Verbundformkörper einer röntgendiffraktometrischen Bestimmung der 
Verbundeigenspannungen nicht zugänglich. Die  jedoch bevorzugt in der kompositischen 
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Zwischenschicht auftretenden Risse, deuten darauf hin, dass eine Aufnahme kritischer 
Spannungsspitzen vermittelt durch die mit artgleichem Feedstockmaterial versinterten 
Foliendeckschichten und damit ein Beitrag zur Relaxation der Interfacespannung, erfolgt. 
Lediglich die aus den genannten Gründen mindere Dichte und damit Festigkeit des 
Kompositgefüges führt hier zur Delamination.  
Da bei den i.d.R. geometrisch komplexen Spritzgussformkörpern eine druckbeaufschlagte 
Sinteroption nicht in jedem Fall möglich bzw. aus wirtschaftlichen Gründen gewünscht ist, 
bestünde hier ein grundlegender Ansatz in der Einbeziehung einer vorzugweise metallischen 
Flüssigphase, welche unter Voraussetzung einer geeigneten Benetzbarkeit die geometrisch 
limitierten Kontaktbereiche auszufüllen vermag. Anders als bei den in der vorliegenden Arbeit 
untersuchten festphasesinternden Systemen könnte ein durch eine Flüssigphase unterstützter 
Sintermechanismus auch ohne Druckbeaufschlagung zu dichten haftvermittelnden und 
spannungsrelaxierenden interkonektiven Kompositgefügen führen.  
Die an spritzgegossenen Mikrozugproben, bestehend aus Stahl 17-4PH und ZrO2, ermittelten 
Verbundeigenspannungen entsprechen in ihrem Betrag den in der Literatur mittels FEM-
Simulation bezeichneten Werten für die Werkstoffpaarung Edelstahl und ZrO2 [Dour-08], [Dour-
09]. Anders als dort postuliert, wurde jedoch gefunden, dass das ZrO2-Gitter im Bereich des 
Interface i.d.R. keine messbare Gitterverzerrung aufweist. Die Messwerte von bis zu 50 MPa 
liegen noch innerhalb der Messtoleranz. Weiterhin konnte im Einzelfall ein unter Zugbelastung 
stehendes Eisengitter festgestellt werden, was im Umkehrschluss eine, aus werkstoffspezifischen 
Gründen, vorteilhafte Druckbelastung des korrespondierenden ZrO2-Gitters bedeutet. Aufgrund 
der differenzbehafteten thermischen Ausdehnungskoeffizienten wurde dieses Szenario in den 
Betrachtungen zu entsprechenden Verbundeigenspannungen nach dem Stand der Technik 
ausgeschlossen. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass zwar die im Vergleich zum 
betreffenden Zitat weiterhin bestehende Differenz des thermischen Dehnungsverhaltens 
maßgeblichen Einfluss auf die Ausbildung von Verbundeigenspannungen im stoffschlüssig 
gefügten Stahl-Keramik-Verbund hat, jedoch eine Spannungsrelaxation der durch die 
Sinterschwindung bedingten Spannungseinträge nicht zwangsläufig bzw. nicht vollständig 
innerhalb des Sinterzyklus stattfindet. Somit kann bestätigt werden, dass das Vorzeichen der 
Schwindungsdifferenz zwischen Stahl- und ZrO2-Komponete mit dem Vorzeichen der 
Gitterverzerrung korreliert.  
Untersuchungen zum thermischen Dehnungsverhalten während der Sinterung beider 
Pulverpackungen haben gezeigt, dass zwischen ZrO2- und Stahl 17-4PH-Komponente eine 
Dehnungsdifferenz von bis zu 0,8 % während der Aufheiz- und von bis zu 0,6 % nach 
Abkühlung auf Raumtemperatur vorhanden sind. Dabei unterscheiden sich die mittels linearer 
Regression in 100K-Intervallen aus dem Anstieg der Dilatometerkurven errechneten thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten der Stahl 17-4PH-Komponente beim Aufheiz- und Abkühlvorgang 
um etwa den Faktor 2. Da die Abkühlkurve des betrachteten Stahl 17-4PH flacher als die des 
keramischen Fügepartners verläuft, müssen hier verglichen mit der bei Aufheiz- und 
Abkühlphase sich jeweils um den gleichen Betrag dehnenden bzw. schwindenden ZrO2-Keramik 
um etwa 2 bis 3 Einheiten geringere thermische Dehnungskoeffizienten für den Stahl 17-4PH 
festgestellt werden. Varitionen im thermischen Dehnungsverhalten des metallischen 
Fügepartners konnten durch Änderung der Legierungszusammensetzung durch Zulegieren von 
bis zu 2 % Ti zum Stahl 17-4PH bzw. durch Wechsel auf das Legierungssystem des Stahl 430, 
jeweils verbunden mit einer Erhöhung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten auf ein im 
unteren Temperaturbereich bis etwa 600 °C bzw. im oberen Temperaturbereich bei 
Temperaturen zwischen  800 °C und 1300 °C dem ZrO2 ähnliches Niveau, verzeichnet werden. 
Variationen der Aufheizgeschwindigkeit während des Sintervorganges zwischen 3 K/min und 
20 K/min im Zuge einer Reihe von Dilatometermessungen ergaben, dass eine Verlagerung des 
Sinterstarts, der i.d.R. bei niedrigeren Temperaturen sinternden Stahlpulver, hin zu höheren 
Temperaturen in begrenzten Rahmen möglich ist. Eine geeignete Synchronisation der 
Sinterschwindung von Stahl- und Keramikpulverpackung bedarf dabei jedoch einer deutlich 
höheren Heizrate als sie in der vorliegenden Arbeit durch die diesbezüglich limitierte 
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ATZ  Aluminia Toughened Zirconia 
CIM   Ceramic Injection Moulding 
CMC  Ceramic Matrix Composite 
CVD  Chemical Vapour Deposition 
DIMOX  Direct Metal Oxidation 
DTA  Differentialthermoanalyse 
DTG  Differentialthermogravimetrie 
EDX  Energy Dispersive X-ray (Analysis) 
FEM  Finite Elemente Methode 
FGM  Functionally Gradient Materials 
FIT  Fluidinjektionstechnik 
GIT  Gasinjetionstechnik 
HIP  Hot Isostatic Pressing 
HTCC  High Temperature Co-Fired Ceramic 
LTCC  Low Temperature Co-Fired Ceramic 
MC-PIM Multi-Component (Metal-Ceramic) Powder Injection Moulding 
MID  Moulded Interconnect Device 
MIM  Metal Injection Moulding 
MMC  Metal Matrix Composite 
PA  Polyamid 
PE  Polyethylen 
PIM  Powder Injection Moulding 
POM  Polyoxymethylen 
PVA  Polyvinylalkohol 
PVD  Physical Vapour Deposition 
SEA  Specific Energy Absorption 
SOFC  Solid Oxid Fuel Cell 
TG  Thermogravimetrie 
TOM  Thermo Optical Meassurement 
TRIP  Transformation Induced Plasticity 








































































A1 Spezifikation ZrO2-Feedstock Z1    
 
Produkt: Spritzgussmasse zur Herstellung von gesinterten Zirkonoxid-
Bauteilen 
Hersteller:   IMETA GmbH / Fraunhofer IKTS  
Herstellerbezeichnung: - 
Bezeichnung in der Arbeit: Z1 
Pulverwerkstoff: PYT05.0-005H (Unitec Ceramics) und TZ-3Y-E (Tosoh Corp.), 
jeweils durch 3 mol Y2O3-stabilisiertes ZrO2; bimodale Mischung 
im Verhältnis 1:1 
Verarbeitungstemperatur:  Einzug 130°C, Schnecke 125-110°C, Werkzeug 60°C 
Extraktionsentbinderung: in Aceton, 12 h bei 45°C, abhängig von der Bauteildicke 
Sintertemperatur:  PYT05.0-005H: 1500 – 1550°C; TZ-3Y-E: 1350°C 




 Pulver Binder gesamt Plastifikator Backbone Benetzungsmittel Füllstoff (-) 
Dichte [g/cm3] 6,05 0,99 1,00 1,00 0,90 - 
Anteile [m-%] 90,16 9,84 5,96 2,98 0,89 - 
Anteile [vol-%] 60,00 40,00 24,00 12,00 4,00 - 
 
Chemische Zusammensetzung des Pulverwerkstoffs [m-%]: 
Y2O3 Al2O3 SiO2 TiO2 Fe2O3 ZrO2+HfO2 PYT05.0-005H 
5,24 0,34 0,03 0,08 0,02 Bal. 
Y2O3 Al2O3 SiO2 Na2O Fe2O3 ZrO2+HfO2 TZ-3Y-E 
5,22 0,256 0,256 0,018 0,002 Bal. 
 
Pulvereigenschaften: 
 BET [m2/g] d10 [μm] d50 [μm] d90 [μm] d95 [μm] 
PYT05.0-005H 5,496 0,35 1,08 2,51 3,10 
TZ-3Y-E 15,37 0,09 0,73 3,12 4,25 
 
Feedstockeigenschaften: 
T [°C] 70 80 90 100 110 120 130 140 150 Messkneter-
Drehmoment M [Nm] - - - - 23,3 20,0 16,3 13,6 11,5 
Scherrate [1/s] 50 100 500 1000 5000 Scherviskositäts- 


















25°C Raumtemperatur DSC  λQ bei: (20-150°C) 





1350°C 1450°C relative Sinter-







PYT05.0-005H               TZ-3Y-E 
       
Pulver – REM-Aufnahme  Gefüge (nach Sinterung 1350°C) 
*) nach Sinterung bei 1350°C 
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A2 Spezifikation Stahl-17-4PH-Feedstock M1 
 
 
Produkt:   Spritzgussmasse zur Herstellung von gesinterten Metallbauteilen 
Hersteller:   IMETA GmbH / Fraunhofer IKTS 
Herstellerbezeichnung: - 
Bezeichnung in der Arbeit: M1 
Pulverwerkstoff:  17-4 PH, legiertes Pulver, 95% kleiner 16 μm, 7,75 g/cm3 
Werkstoff-Nr: 1.4548, Werkstoff-Bez.: X5CrNiCuNb17.4.4 
Verarbeitungstemperatur:  Einzug 80°C, Schnecke 100-110°C, Werkzeug 20°C 
Extraktionsentbinderung: in Aceton, 12 h bei 45°C, abhängig von der Bauteildicke 
Sintertemperatur:  1320°C – 1360°C, Atmosphäre: Wasserstoff 




 Pulver Binder gesamt Plastifikator Backbone Benetzungsmittel Füllstoff (AZO) 
Dichte [g/cm3] 7,75 1,05 1,00 1,00 0,90 1,60 
Anteile [m-%] 92,08 7,92 4,14 2,04 0,55 1,19 
Anteile [vol-%] 61,32 38,68 21,01 10,51 3,50 3,66 
 
Chemische Zusammensetzung des Pulverwerkstoffs [m-%]: 
C Si Mn P S Cr Mo Ni Nb Al Cu Fe O N 
0,036 0,36 0,55 0,023 0,003 17,1 0,14 4,4 0,24 - 4,3 Bal. 0,085 0,13 
 
Pulvereigenschaften: 
BET [m2/g] d10 [μm] d50 [μm] d90 [μm] d95 [μm] 
0,227 3,5 7,4 13,5 15,7 
 
Feedstockeigenschaften: 
T [°C] 70 80 90 100 110 120 130 140 150 Messkneter-
Drehmoment M [Nm] - - - - 13,4 12,4 12,0 9,0 5,6 
Scherrate [1/s] 50 100 500 1000 5000 Scherviskositäts- 


















25°C Raumtemperatur DSC  λQ bei: (20-150°C) 





1350°C 1450°C relative Sinter- 










Pulver – REM-Aufnahme 
 
Gefüge (nach Sinterung 1350°C) 





A3 Rezeptur ZrO2-Folien 
 
 
Bild 264 – Rezeptur und Eigenschaften TZ-3Y-E-Folie 
 
 
Bild 265 – Rezeptur und Eigenschaften TZ-3YS-Folie 
 
 
Bild 266 – Rezeptur und Eigenschaften Y5-5-Folie 
 
 
Bild 267 - Rezeptur und Eigenschaften Y5-5/TZ-3Y-E –Folie Pulvermischungsverhältnis 3:1 
  
 







A4 Rezeptur Stahl 17-4PH-Folien 
 
 
Bild 269 – Rezeptur und Eigenschaften Stahl 17-4PH-Folie Rezeptur 1 
 
 
Bild 270 – Rezeptur und Eigenschaften Stahl 17-4PH-Folie Rezeptur 2 
 
 
Bild 271 – Rezeptur und Eigenschaften Stahl 17-4PH-Folie mit Platzhalterpolymer (Ceridust) Rezeptur 1 
 
 





























 DS AS Düse Schmelze Komprimierung Einzug 
Z1 40 40 110 105 100 95 
M1 40 40 130 125 115 110 
 










 p / [bar] v / [cm3/s] p1 / [bar]*[s] p2 / [bar]*[s] p3 / [bar]*[s] 
Z1 1100 15 900*1,0 800*0,3 600*0,1 
M1 1500 15 900*1,0 800*0,3 600*0,1 
 










FZ / [kN] 
Anlagekraft 
 
FA / [kN] 
Dosier-
volumen 
VD / [cm3] 
Umschalt- 
punkt 
VU / [cm3] 
Dekom- 
Pression 
V / [cm3] 
Kühlzeit 
 
t / [s] 
Z1 400 10 31 10 1,5 10 
M1 400 10 31 10 1,5 5 
 
 
Bild 273 - Prozessschema 2-Komponenten-Spritzguss 
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A6 Folienkonfektionierung – Bsp.- Demonstrator Greifer  
 
Um das Halbzeug Grünfolie der Verwendung im Spritzgießprozess zuführen zu können, wurde 
in diesem die Kontur der entsprechenden Spritzgusskavität durch Stanzen, Prägen und 
Tiefziehen abgebildet. Dazu wurde ein Werkzeug (Bild 274) mit wechselbaren Formeinsätzen, in 
denen die Konturen der verwendeten Spritzgusswerkzeuge abgebildet sind, entwickelt. Zum 




Bild 274 - kombiniertes Präge-, Stanz- und Tiefziehwerkzeug mit beheiz- und wechselbaren Formeinsätzen 
 
Die Entwicklung tiefziehfähiger Grünfolien zur Verwendung im Pulverspritzguss setzt die 
Evaluierung der Prozessfähigkeit und bestehender Rahmenparameter voraus. Dazu wurde 
zunächst die in Bild 275 (oben) dargestellte Testgeometrie entwickelt und im Spritzgussprozess 
verarbeitet. Die dabei gesammelten Erfahrungen und Ergebnisse wurden anschließend zu der in 
Bild 275 (unten) dargestellten Zielgeometrie umgesetzt.  
 
 




A7 Prozessautomatisierung – Bsp. Demonstrator Fadenführer 
 
Die Automatisierung des Fertigungsprozesses ist Merkmal industrierelevanter Serienverfahren. 
Am Beispiel des in der vorliegenden Arbeit entwickelten Grünfolienhinterspritzens wurde dieser 
Aspekt zur Komplettierung der Gesamtprozesskette, aufbauend auf die Material- und 
Werkstoffentwicklung sowie der stofflichen Darstellung im Verbundbauteil, dargestellt. Damit 
wurde die Prozessfähigkeit von Werkstoff und Verfahren in seiner Gesamtheit dokumentiert.   
 
 




Bild 277 - integriertes Handlingskonzept - 
Fertigungsautomatisierung Metall-Keramik-Werkstoffverbund  
 
Bild 278 - 2K-Spritzgussmaschine Typ Arburg Allrounder 320S-500-
60 
Verwendet wurde eine 2-Komponenten-
spritzgussmaschine des Typs Allrounder 320S-
500-60 mit einer vertikalen Schließeinheit und 
je einer vertikal sowie horizontal gelagerten 
Spritzeinheit des Herstellers Arburg 
GmbH&Co.KG (Bild 278). Unter Nutzung des 
Handlingssystems Multilift-H wurde die Option 
des vollautomatischen Einlegens der Grünfolie 
in die Formkavität sowie die Entnahme des 
Spritzlings in den Spritzgussprozess integriert 
(Bild 277). Die vorgestanzten Folien werden 
dazu in einem Magazin dem Prozess 
zugeführt. Ein an das pneumatische 
Handlingssystem adaptierter Aufnehmer greift 
dabei das Spritzgussteil und legt es an der 
Schnittstelle zum nächsten Prozessschritt, der 
Wärmebehandlung ab. Spritzgussanlage und 
Handlingsystem werden vom Bediener über 
eine Schnittstelle (Dialogica-Steuerung) direkt 
an der Maschine programmiert. Die 
verwendete Anlagentechnik entspricht in Ihrer 
Grundausstattung den in der 
Kunststoffindustrie  verwendeten Anlagen. 
Um jedoch die Material führenden 
Baueinheiten (Schnecke, Zylinder, Düse) vor 
den stark abrasiven Keramik- und Metall-
Feedstocks zu schützen, sind diese in 
Hartmetall ausgeführt. Die Werkzeug-
aufspannplatte ist zusätzlich mit einem 
Drehteller zum Drehen der auswerferseitigen 
Werkzeughäfte ausgestattet.       
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A8  Spritzgegossene Demonstratoren – 2K-Spritzgießen 
 
 
Bild 279 - Werkzeugschema 2K-Innenzahnrad 
 
 
Bild 280 - Metall-Keramik-Verbundzahnrad (grün und gesintert) - 
Design Robert Bosch GmbH 
 
 





Bild 282 - Metall-Keramik-Biegebruchstab grün und gesintert (7x7x70 
mm3 ) – Design Fraunhofer IKTS 
 
 
Bild 283 - Werkzeugschema 2K-Mikrozugstab 
 
 
Bild 284 - Metall-Keramik-Mikrozugstab grün und gesintert 
(Fügefläche grün 1 mm2) im Vergleich zu einem Zugstab 













Bild 286 - Demonstrator Fadenführer gefertigt aus einer metallischen 
Grünfolie  und einer Keramikspritzgussmasse (grün und gesintert) – 

















Bild 290 – funktionale Metall-Keramik-Komponente (Schlitzdüse) - 








Bild 291 - Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten an der Aufheizkurve der Sinterdilatometermessung 




Bild 292 - Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten an der Abkühlkurve der Sinterdilatometermessung 
am Beispiel von ZrO2 Typ TZ-3Y-E und Stahl 17-4PH (Gasverdüst) 
 
 
Bild 293 - Bestimmung des Verlaufs des thermischen Ausdehnungskoeffizienten während des Aufheizens der 





Bild 294 – Versagensbild Mikrozugstäbe ZrO2-Stahl 17-4PH(P) (10 von 34 Proben versagen in der Fügezone, 3 von 34 
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